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1 Einleitung
Amorph oder kristallin? Diese Frage ist auf den ersten Blick eindeutig zu beantworten. Besteht
der Festkörper aus einem exakt periodisch aufgebautem Atomgitter, ist er kristallin. Fehlt
diese Periodizität, ist er amorph. Tatsächlich existieren jedoch auch Mischphasen, die beide
Komponenten enthalten. Und selbst innerhalb dieser Phasen gibt es Unterschiede zwischen
verschiedenen Graden der Ordnung oder Unordnung der Atome. So lassen sich in amorphen
Materialien Längenskalen (Korrelationslängen) definieren, auf denen eine gewisse Nahordnung
bezogen auf nächste oder übernächste Nachbarn durchaus noch vorhanden ist. In Kristallen
dagegen kann die Ordnung beispielsweise durch Stapelfehler der Gitternetzebenen oder eine
hohe Dichte an Korngrenzen gestört sein. Eine periodische Folge von Stapelfehlern kann
dabei zu völlig neuen Kristallformen (Polytypen) führen. Auch sind Abweichungen in der
bevorzugten Stapelrichtung (Textur) der Netzebenen denkbar. Diese Störungen können sich alle
wiederum auf andere Eigenschaften des Materials wie elektrische oder thermische Leitfähigkeit
oder die spektrale Absorption auswirken. In der vorliegenden Arbeit werden dünne Schichten,
die in der Photovoltaik Anwendung finden, im Hinblick auf ihre atomare Ordnung und
Unordnung untersucht.
Die Nutzung von Dünnschichtsolarzellen in der Photovoltaik hat sich in den letzten Jahren
aufgrund des geringeren Materialeinsatzes und dem damit verbundenen Kostenreduktions-
potential gegenüber einkristallinen Solarzellen etabliert. Insbesondere die Verwendung von
siliziumbasierten Dünnschichten bietet den Vorteil einer nahezu unbegrenzten Verfügbarkeit
von Silizium, dessen Masseanteil an der Erdhülle etwa 26% beträgt. Als Absorberschichten
bieten sich unterschiedliche Modifikationen von Silizium an: Zum einen das hydrogenisierte
mikrokristalline Silizium (µc-Si:H) mit einer Bandlücke von 1,1 eV, zum anderen das hydrogeni-
sierte amorphe Silizium (a-Si:H) mit einer sogenannten „quasi-Bandlücke“ von etwa 1,8 eV.
Da diese Modifikationen aufgrund der unterschiedlichen Bandlücke nicht denselben Teil des
Sonnenspektrums ausnutzen, kann man in sogenannten Tandemzellen, also einer Kombination
dieser Materialien, Spitzenwirkungsgrade von über 13% erreichen, während bei Einzelzellen
aus dem jeweiligen Material stabilisierte Wirkungsgrade von bis zu 10% erzielt werden können.
Die Angabe eines stabilisierten Wirkungsgrades ist gerade bei Absorberschichten aus a-Si:H
wichtig, da diese einer signifikanten lichtinduzierten Degradation unterliegen.
Die Abweichungen zwischen initialem und stabilisiertem Wirkungsgrad von a-Si:H Solarzel-
len liegen vorwiegend im Bereich zwischen 15% und 35%. Ursache für diese Materialdegradation
ist die Bildung von elektronischen Defekten durch Überschussladungsträger (Staebler-Wronski-
Effekt). Man geht davon aus, dass schwächere Si–Si-Bindungen unter Lichteinwirkung leichter
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aufbrechen können und so zu solchen Defekten führen. Die Stärke der atomaren Bindungen
hängt dabei mit der Ordnung im amorphen Material zusammen. Zunehmende Ordnung lässt
sich durch geringere Abweichungen vom idealen Tetraederwinkel charakterisieren. Variationen
dieses Winkels können zu Änderungen der Abstände der nächsten Nachbaratome führen, was
einen direkten Einfluss auf das Spektrum der Gitterschwingungen hat. In der Literatur wurden
Änderungen der Peakposition und der Linienbreite der transversal-akustischen Mode in Ra-
manspektren von a-Si:H mit „medium range order“ (MRO)-Effekten in Verbindung gebracht.
Variationen in der Breite des „ersten scharfen Beugungspeaks“ in Röntgendiffraktogrammen
wurden ebenfalls auf die MRO zurückgeführt.
In der vorliegenden Arbeit wird die Ordnung intrinsischer a-Si:H Schichten mittels
Röntgenbeugung (XRD) und Ramanspektroskopie untersucht. In einem zweiten Schritt soll
gezeigt werden, dass Solarzellen aus Absorberschichten mit höherer struktureller Ordnung
signifikant weniger degradieren.
Im Grenzbereich zwischen amorphem und kristallinem Wachstum existiert eine Mischphase,
das mikrokristalline Silizium (µc-Si:H), das durch seinen kristallinen Volumenanteil Xc charak-
terisiert werden kann. Es gibt erste Hinweise darauf, dass ein Zusammenhang zwischen dem
Grad der Ordnung im amorphen Teil der Phase und Xc besteht, der hier detaillierter untersucht
wird.
Die Bestimmung des kristallinen Volumenanteils in µc-Si:H ist ein weiterer zentraler Aspekt
dieser Arbeit. In der Literatur wurde gezeigt, dass Absorberschichten mit homogenerer Ver-
teilung des kristallinen Volumenanteils Xc in Solarzellen zu höheren Wirkungsgraden führen.
Entsprechend der Literatur sind Werte um 55–70% charakteristisch für ein Material mit optimaler
Phasenmischung. Man kann Xc grundsätzlich mittels XRD und Ramanspektroskopie untersu-
chen, jedoch lassen sich Variationen des kristallinen Volumenanteils über die Schichtdicke nur
begrenzt auflösen. Misst man Schichten mit XRD unter streifendem Einfall bei verschiedenen
Einfallswinkeln oder mittels Ramanspektroskopie mit verschiedenen Wellenlängen, erhält man
Xc als komplizierten Mittelwert über die durchstrahlte Schichtdicke. In dieser Arbeit wird daher
ein Ätzverfahren vorgestellt, das ermöglicht, Dünnschichtsilizium definiert schräg zu ätzen.
Diese Schrägen sind ausreichend flach, um Xc mittels Ramanmikroskopie in unterschiedlichen
Ätztiefen bestimmen und somit tiefenaufgelöst messen zu können.
Darüberhinaus wird die Textur von µc-Si:H in Solarzellen untersucht. Während in der
Literatur häufig die Wichtigkeit einer Vorzugsorientierung in [110]-Richtung betont wird, soll
hier gezeigt werden, dass eine solche Textur keine notwendige Voraussetzung ist, um mit
Solarzellen aus diesem Material Spitzenwirkungsgrade zu erzielen.
Um den Transport der generierten Ladungsträger zu verbessern, trägt man auf der der
Sonne zugewandten Seite einer Solarzelle eine transparente und leitfähige Schicht (TCO) auf.
Daran schließt sich die eigentliche Solarzelle in einer n-i-p bzw. p-i-n-Konfiguration an. Um
Absorptionsverluste in der dem TCO folgenden Dotierschicht zu reduzieren, benötigt man
ein Material, das sowohl transparent als auch gut dotierbar ist. Die Verwendung von SiC in
seiner kristallinen Form erweist sich hierfür als vielversprechend. Neben der hohen Transparenz
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und guten Dotierbarkeit konnten hiermit ebenfalls Reflexionsverluste zwischen Substrat und
Absorberschicht reduziert werden.
Die Charakterisierung dieses Materials ist jedoch durch seine komplexe Struktur, wie z. B. eine
erhöhte Wahrscheinlichkeit für die Bildung von Stapelfehlern deutlich erschwert. Es wird zudem
vermutet, dass das Material, ähnlich wie µc-Si:H, aus einer Mischphase von amorphen und
kristallinen Anteilen besteht. Die Linienform der Infrarotabsorption der Si–C-Streckschwingung
wird dabei in der Literatur häufig als qualitive Größe für Xc herangezogen, jedoch wurden
diesbezüglich bisher keine eindeutigen Korrelationen zwischen der Mikrostruktur und der
Infrarotspektroskopie gezeigt.
Gerade bei der Ramanspektroskopie können der Polytypismus sowie hohe Dotierungen, Ma-
terialverspannungen und geringe Kristallitgrößen zu einer Peakverbreiterung führen und eine
Separation der einzelnen Beiträge nahezu unmöglich machen. Die direkte Strukturaufklärung
mittels XRD und Transmissionselektronenmikroskopie wird daher hier verwendet, um Varia-
tionen in der atomaren Mikrostruktur beobachten und analysieren zu können. Anhand dieser
Ergebnisse werden schließlich Erklärungsansätze für die Änderungen von optoelektronischen
Daten der µc-SiC:H-Schichten vorgestellt.
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2 Grundlagen
Im nun folgenden Grundlagenkapitel wird die Ordnung der Atome im Festkörper diskutiert.
Daran anschließend werden Depositionsverfahren, sowie die bisher aus der Literatur bekannten
Eigenschaften der untersuchten Materialen vorgestellt. Im letzten Abschnitt findet sich eine
theoretische sowie experimentelle Darstellung der beiden vorwiegend verwendeten Charakteri-
sierungsmethoden, nämlich der Ramanspektroskopie sowie der Röntgenbeugung.
2.1 Atomare Ordnung im Festkörper
Die Struktur eines Festkörpers wird durch die Anordnung seiner Atome bestimmt. Im Falle eines
Kristalls ist die Anordnung periodisch konstruierbar, während in einem amorphen Festkörper
diese strenge Ordnung fehlt.
2.1.1 Kristalline Phase
Ein perfekter Kristall zeichnet sich durch einen exakt periodischen Aufbau von identischen
Elementarzellen in allen Raumrichtungen aus. Diese Einheitszellen werden durch drei Basisvek-
toren aufgespannt, die parallel zu den Kristallachsen verlaufen. Jede ganzzahlige Linearkom-
bination der Basisvektoren beschreibt damit einen Gitterpunkt. Drei beliebige, verschiedene
Gitterpunkte spannen eine sogenannte Gitterebene oder Netzebene auf. Der Normalenvek-
tor einer Schar paralleler Netzebenen besteht aus drei ganzzahligen Komponenten hkl, den
sogenannten Laue-Indizes.
Ordnung im Kristall
Abbildung 2.1: Illustration der Diamantstruk-
tur.
Der Bindungswinkel zwischen den Atomen
ist also im Idealfall über den gesamten
Kristall hinweg konstant. Die sogannte
Diamantstruktur, in der auch Silizium kristal-
lisiert, besteht aus zwei sich durchdringenden
kubisch flächenzentrierten Gittern mit der
Koordinationszahl 4. Aufgrund der kovalen-
ten Bindung zwischen den Atomen ergibt
sich eine Coulomb-Abstoßung zwischen zwei
Bindungen, so dass die vier gleichartigen Bin-
dungen den maximal möglichen Winkel von
109,5° einnehmen und die Atome zusammen
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ein Tetraeder bilden (Abb. 2.1). Durch die unendliche Periodizität dieser Konfiguration weist
der Kristall eine Fernordnung („Long Range Order“, kurz LRO) auf.
Vorzugsorientierung
Als Vorzugsorientierung oder Textur bezeichnet man in der Kristallographie das bevorzugte
Auftreten von Netzebenenscharen in einer bestimmten Raumrichtung. Da nur in der Nähe
von Korngrenzen identische Netzebenenscharen unterschiedlich orientiert sein können, besitzt
ein perfekter Kristall eine inhärente Textur. In polykristallinem Material dagegen können die
einzelnen Kristallite völlig ungeordnet zueinander orientiert sein, so dass keine der Netzebe-
nenscharen bevorzugt in einer bestimmten Richtung gestapelt ist. In diesem Fall wäre keine
Textur vorhanden. Übertragen auf den Depositionsprozess dünner Schichten bedeutet dies,
dass sich beim Wachstum der Kristallite bestimmte Netzebenen bevorzugt ausbilden, und eine
Textur in Wachstumsrichtung entstehen kann. Außerdem ist eine Vorzugsorientierung parallel
zum Substrat vorstellbar, dies wird aber bei dünnen Schichten nur selten beobachtet [1]. In der
Regel bilden sich insbesondere bei CVD- (Chemical Vapour Deposition) Verfahren Vorzugs-
orientierungen parallel zur Wachstumsrichtung aus. Darüberhinaus findet der Transport der
Ladungsträger im Absorbermaterial vorwiegend in dieser Richtung statt, so dass diese einen
besonderen Stellenwert bei der Untersuchung von Texturen hat. Eine Vorzugsorientierung von
Netzebenenscharen in Wachstumsrichtung lässt sich sowohl mit Elektronenbeugung als auch
mit Röntgenbeugung bestimmen.
Flächendefekte im Kristall
Abbildung 2.2: Kubische (a) und hexagonale (b)
Stapelfolge der dichtesten Ku-
gelpackung. Durch die Groß-
buchstaben und die zugehöri-
gen Farben werden Netzebe-
nen in [111]-Richtung unter-
schieden.
Korngrenzen Korngrenzen begrenzen - wie
der Name sagt - einzelne kristalline Körner
und damit Netzebenenscharen, an denen z.B.
Elektronen oder Röntgenphotonen kohärent
streuen können. Die Größe dieser Bereiche hat
damit einen direkten Einfluss auf die beobach-
teten Beugungsreflexe: Je mehr kohärent streu-
ende Netzebenen vorhanden sind, desto ge-
ringer wird die Linienbreite des Beugungsre-
flexes. Dies gilt solange bis die instrumentelle
Auflösung erreicht ist, die die Reflexbreite zu
kleinen Werten begrenzt. Daneben haben Ver-
spannungsverteilungen (Verteilungen unter-
schiedlicher Netzebenenabstände innerhalb
einer Probe) ebenfalls einen Einfluss auf die
Reflexbreite. Da diese beiden Effekte eine un-
terschiedliche Abhängigkeit vom Streuwinkel
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aufweisen, ist es möglich sie zu separieren, wenn eine ausreichende Anzahl an Beugungsreflexen
über einen weiten Winkelbereich vorliegt.
Stapelfehler Sowohl Silizium als auch kubisches Siliziumkarbid (3C-SiC) kristallisieren in der
Diamantstruktur. In der [111]-Richtung besteht diese aus drei unterschiedlichen übereinander
dichtgepackten Schichten (ABC), wobei eine Schicht in die Lücken der beiden darunterliegenden
gestapelt wird (Abb. 2.2 a). Treten beim Wachstum des Kristalls Abweichungen in der Stapel-
folge auf (wobei eine Folge identischer Schichten hintereinander verboten ist), spricht man
von Versetzungen oder Stapelfehlern. Insbesondere in Siliziumkarbid ist die Energie, die für
die Bildung solcher Stapelfehler notwendig ist, relativ gering [2]. Dies ist der Grund für den
sogenannten Polytypismus, also das Auftreten eines Materials in verschiedenen kristallinen
Phasen. So kann unter bestimmten Depositionsbedingungen auch die Folge ABAB auftreten
(siehe Abb. 2.2 b), was einem vollständig anderem Polytyp, dem sogenannten 2H-SiC entspricht
(siehe auch Kap. 2.3.3, S. 14).
2.1.2 Amorphe Phase
Abbildung 2.3: Illustration der short range or-
der (SRO) (a) und medium ran-
ge order (MRO) (b) aus [3].
Der Tetraederwinkel benachbar-
ter Atome (i,j,k) ist mit θ bezeich-
net. Der Diederwinkel zweier
Tetraeder mit Φ.
Die amorphe Phase zeichnet sich durch die
Abwesenheit einer periodischen Ordnung aus.
Aufgrund dessen ist eine statistische Defini-
tion der Ordnung in amorphem Material un-
umgänglich [3]. Wegen der stark gerichteten
kovalenten Bindung in amorphem Silizium
lässt sich diese Ordnung durch Abweichun-
gen zu den idealen Bindungswinkeln charak-
terisieren. Die tetraedrische Konfiguration er-
möglicht zudem eine Differenzierung in unter-
schiedliche Längenskalen. Elliott definiert für
die short range order (SRO) einen Bereich von
2-5 Å, die sich in der Anordnung der nächsten
Nachbarn eines Atoms zeigt [3]. Höhere Ab-
weichungen vom idealen Tetraederwinkel θ in
amorphem Silizium verringern zunehmend
die SRO [4] (siehe Abb. 2.3).
Die medium range order (MRO) wird defi-
niert als der Bereich zwischen 5-20 Å und spiegelt sich in der Anordnung der übernächsten
Nachbarn wider. Insofern kann der Torsions- oder Diederwinkel Φ zwischen benachbarten
Tetraedern als Anschauung für die MRO dienen [5]. Entsprechend lassen sich auch weite-
re Längenskalen durch die relative Anordnung mehrerer Cluster von Polyedern zueinander
definieren.
Der Ordnungsgrad in amorphen Strukturen lässt sich mit unterschiedlichen Methoden expe-
rimentell untersuchen. Neben den klassischen Beugungsexperimenten wie Röntgenbeugung
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(XRD) [6] oder Elektronenmikroskopie [7], lassen sich Aspekte der MRO auch mit NMR [8]
und Ramanspektroskopie [9, 10] untersuchen. In dieser Arbeit wird die Ordnung mit XRD
und Ramanspektroskopie untersucht. Die Ergebnisse dieser Methoden werden untereinander
verglichen und mit der lichtinduzierten Degradation von Solarzellen korreliert.
2.2 Depositionsverfahren
Die für diese Arbeit untersuchten Schichten wurden durch einen chemischen Gasphasenabschei-
dungsprozess hergestellt. Dabei wird in einer Reaktorkammer eine Mischung aus Prozessgas
und Wasserstoff in ihre Bestandteile zerlegt. Die Zerlegung des Prozessgases geschieht bei der
PECVD (plasma-enhanced chemical vapour deposition) durch ein elektromagnetisches Wech-
selfeld. Hier werden Elektronen beschleunigt, die das Gasgemisch in neutrale sowie ionisierte
Radikale aufspalten. Diese lagern sich dann auf einem beheizten Substrat ab. Die so wachsende
Schicht ist dabei einem Beschuss durch hochenergetische Teilchen ausgesetzt, die strukturelle
Defekte verursachen können.
Die Gaszerlegung bei der HWCVD (hot-wire chemical vapour deposition) erfolgt durch eine
katalytische Reaktion des Prozessgases an einem stromdurchflossenen Filament, das Temperatu-
ren um die 2000°C erreichen kann. Hierbei entstehen keine geladenen Teilchen, die in Richtung
des Substrats beschleunigt werden. Die Defektdichte ist damit tendenziell geringer als bei der
PECVD, jedoch weiterhin abhängig von den Depositionsparametern wie Druck, Substrattempe-
ratur oder der Temperatur des Filaments. Nähere Informationen zu diesen Verfahren finden
sich z. B. in [11] über PECVD und über HWCVD in [12].
2.3 Grundlagen über die verwendeten Materialsysteme
Die in dieser Arbeit untersuchten Materialsysteme sind:
• Amorphes Silizium (a-Si:H)
• Mikrokristallines Silizium (µc-Si:H)
• Mikrokristallines Siliziumkarbid (µc-SiC:H)
Ihre Eigenschaften und Funktion in Solarzellen werden in den folgenden Abschnitten be-
schrieben.
2.3.1 Amorphes Silizium
Zunächst werden elektronische und strukturelle Eigenschaften von amorphem Silizium sowie
dessen Anwendung in Solarzellen vorgestellt.
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der elektronischen Zustandsdichte von amorphem
Silizium bei T = 0K und Auswirkungen des Staebler-Wronski-Effekts.
Zustandsdichte
Aufgrund der fehlenden Periodizität in der Struktur weist amorphes Silizium keine Band-
lücke im eigentlichen Sinn auf. Tatsächlich lässt sich jedoch eine Beweglichkeitslücke Eµ =
Emobc − Emobv ≈ 1, 8 eV definieren. Emobc und Emobv grenzen dabei die delokalisierten Zustände des
Leitungs- bzw. Valenzbandes von den lokalisierten Zuständen ab (s. Abb. 2.4 für T = 0 K). Diese
Grenzen, auch Beweglichkeitskanten genannt, unterliegen einer temperaturbedingten Verbrei-
terung und selbst am absoluten Temperaturnullpunkt ist eine exakte Trennung der Zustände
aufgrund von Wechselwirkungen zwischen Elektronen und Phononen nicht möglich [13]. Damit
lässt sich auch die Beweglichkeitslücke nicht scharf definieren. Unter der Annahme, dass diese
Verbreiterung hinreichend klein ist, lässt sich die elektronische Zustandsdichte jedoch, wie in
Abb. 2.4 gezeigt, schematisch darstellen.
Defekte wie z. B. nicht abgesättigte Bindungen bilden Zustände innerhalb dieser Beweglich-
keitslücke. Unter Lichteinfall werden zunächst diese Zustände besetzt, die jedoch eine geringe
Lebensdauer und damit eine hohe Rekombinationswahrscheinlichkeit aufweisen. Daneben
können solche Defektzustände Ladungsträger aus den Bändern einfangen und damit auch
deren Lebensdauer erheblich reduzieren. Um dieses Material für Solarzellen nutzbar zu machen
ist eine Passivierung der offenen Bindungen notwendig, um die Defektdichte zu reduzieren
und damit die Photoleitfähigkeit zu erhöhen.
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Amorphes Silizium in Solarzellen
Typische Schichtdicken von amorphem Silizum in Solarzellen liegen bei etwa 300 nm. Diese
Schichten müssen relativ dünn im Vergleich zu mikrokristallinem Silizium sein, da die Lebens-
dauer der Ladungsträger (insbesondere der Löcher) durch die Defektdichte eingeschränkt ist.
Die höchsten bisher publizierten photovoltaischen Parameter (Stand 2011) liegen bei:
Tabelle 2.1: Daten des aktuell höchsten publizierten Wirkungsgrades für Solarzellen mit Ab-
sorberschichten aus amorphem Silizium. Stabilisiert nach 1000h, AM 1.5 bei 50°C
aus [14].
Fläche [cm2] VOC [mV] jSC [mA/cm2] FF [%] η [%]
1,036 886 16,75 67 10,1
Dabei bezeichnet VOC die Leerlaufspannung, jSC die Kurzschlussstromdichte, FF den Füllfak-
tor und η die Effizienz.
Staebler-Wronski-Effekt
Die Bandausläufer stammen vermutlich von schwächeren Si–Si Bindungen, die laut Theorie
unter Lichteinwirkung aufbrechen können (siehe zB. [15]). Dies führt zu weiteren Zuständen
innerhalb der Mobilitätslücke (vgl. Abb. 2.4) und in der Konsequenz verringert sich die
Photoleitfähigkeit des Materials. Dieser Effekt wurde von Staebler und Wronski erstmals
berichtet [16] und ist in der Literatur nach seinen Entdeckern benannt worden. Durch Aufheizen
des Materials über 150°C kann dabei die Degradation nahezu vollständig rückgängig gemacht
werden. Die Autoren berichteten ebenfalls einen entsprechenden Einfluss auf die Effizienz von
Solarzellen, besonders auf FF [17], was zur Zeit einen wesentlichen Nachteil des Materials für
diese Anwendung darstellt. Einige Gruppen haben inzwischen berichtet, dass Einzelschichten
mit höherer Ordnung stabiler gegenüber diesem Effekt sind [18–20]. Ito und Kondo korrelierten
die relative Degradation von Solarzellen aus a-Si:H mit MRO-Effekten aus Ramanspektren [10].
Die initialen Effizienzen der dort untersuchten Solarzellen variieren jedoch zwischen etwa
6% und 9%, wobei Solarzellen mit geringerer initialer Effizienz auch eine geringere relative
Degradation aufwiesen. Insofern können Schlüsse zwischen MRO und Degradation streng
genommen nicht eindeutig gezogen werden.
Experimentelle Methoden zur Bestimmung der medium range order
Es wird berichtet, dass sich im Ramanspektrum eine verbesserte MRO in einem höheren
Intensitätsverhältnis von transversal-optischem Phonon zu transversal-akustischem Phonon
ITO
ITA
widerspiegelt (vgl. Abb. 3.2, S. 31) [5, 9, 21]. Im Siliziumkristall mit perfekter Ordnung
ist die Anregung des akustischen Phonons verboten. In amorphem Silizium existiert diese
Auswahlregel zwar streng genommen nicht, aber dennoch wird bei einer erhöhten MRO die
Streuintensität der akustischen Phononen unterdrückt, während bei einer geringen MRO die
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Abbildung 2.5: Variation der Breite w des ersten scharfen Beugungspeaks (FSDP) und den zuge-
hörgigen Korrelationslängen in Abhängigkeit von der Wasserstoffverdünnung
und dem kristallinen Volumenanteil aus Williamson [6].
Streuintensität höher ist und die des optischen Phonons sich dagegen nur wenig ändert. Damit
steigt also effektiv das erwähnte Intensitätsverhältnis mit abnehmender Ordnung. Ebenso
zeigt sich eine Frequenzverschiebung zu kleineren Wellenzahlen bei einem erhöhten mittleren
Abstand zwischen zwei Si-Atomen, was ebenfalls ein gewisses Maß für die SRO ist [21, 22].
Da der Übergang von SRO zu MRO fließend ist, zeigt sich mit abnehmender MRO auch eine
Verbreiterung des TO-Peaks und eine Frequenzverschiebung zu kleineren Wellenzahlen [23].
Daneben lässt sich die MRO in amorphem Silizium ebenfalls mit Röntgenbeugung unter-
suchen. Im Beugungsspektrum dieses Materials zeigen sich unter Verwendung von CuKα-
Strahlung bei Beugungswinkeln zwischen 10° und 70° zwei relativ breite Peaks (siehe Abb. 3.6,
S. 36). Die Breite des ersten Beugungspeaks, des sogenannten „first sharp diffraction peak
(FSDP)“, ist ebenfalls ein Maß für die MRO des Materials [6]: Je breiter der FSDP desto gerin-
ger ist die MRO. Williamson zeigt anhand des FSDP, dass die MRO, in Abhängigkeit von der
Wasserstoffkonzentration während der Deposition, variieren kann. Auch wenn sich im Material
bereits Kristallite gebildet haben, steigt die MRO der amorphen Phase weiter mit steigendem
kristallinen Volumenanteil (s. Abb. 2.5). Weitere experimentelle Ergebnisse hierzu finden sich in
Kapitel 3.2 auf Seite 36.
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2.3.2 Mikrokristallines Silizium
Mikrokristallines Silizium besteht aus amorphem Silizium und Siliziumkristalliten, welche
säulenförmig auf dem Substrat wachsen. Die Breite der Säulen liegt im Bereich von etwa 50 nm,
während deren Höhe sich über die gesamte Solarzelle erstrecken kann (also ca. 1µm, siehe
Abb. 4.1, S. 42, [24]). Neben Korngrenzen und Hohlräumen können auch hier offene Bindungen
entstehen, die teilweise mit Wasserstoff abgestättigt werden.
Abbildung 2.6: Absorptionskoeffizient α von einkristallinem Silizium (c–Si), mikrokirstallinem
Silizium (µc-Si:H) und amorphem Silizium (a-Si:H) in Abhängigkeit von der
Photonenenergie nach [25].
Im Gegensatz zu amorphem Silizium ist kristallines Silizium ein indirekter Halbleiter
dessen Bandlücke bei etwa 1,1 eV liegt. Dies zeigt sich zum Beispiel bei einem Blick auf
den Absorptionskoeffizienten α, gemessen mit photothermischer Deflektionsspektroskopie
(Abb. 2.6 nach [25]). In der Abbildung ist ein Vergleich der Werte für α von mikrokristallinem,
amorphem sowie kristallinem Silizium in Abhängigkeit der Photonenenergie gezeigt. Oberhalb
der Bandlücke bzw. Mobilitätslücke ist die Absorption des kristallinen Materials geringer, da
hier im Gegensatz zum amorphen Material ein Phonon benötigt wird. Ferner sind die beiden
Wellenlängen gezeigt, die für die Messung der Ramanspektren verwendet werden (488 nm und
647 nm).
Nutzt man mikrokristallines Silizium als Absorbermaterial für Solarzellen, wird dies mit typi-
schen Schichtdicken von etwa 1µm realisiert. Die höchsten bisher publizierten photovoltaischen
Parameter sind in Tabelle 2.2 gezeigt (Stand 2011).
Im Vergleich zu den Wirkungsgraden η von amorphem Silizium (Tab. 2.1) zeigt sich auf-
grund der kleineren Bandlücke eine deutlich geringere Leerlaufspannung VOC. Dafür sind
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Tabelle 2.2: Photovoltaische Parameter der Solarzelle des aktuell höchsten publizierten Wir-
kungsgrades für Solarzellen mit Absorberschichten aus mikrokristallinem Silizi-
um [14]. Gezeigt sind Leerlaufspannung VOC, Kurzschlussstromdichte jSC, Füllfaktor
FF und Wirkungsgrad η.
Fläche [cm2] VOC [mV] jSC [mA/cm2] FF [%] η [%]
1,199 539 24,4 76,6 10,1
Kurzschlussstromdichten jSC sowie Füllfaktor FF erhöht, so dass für beide Materialsysteme
ähnliche Effizienzen erreicht werden.
Die Mikrostruktur und insbesondere der kristalline Volumenanteil der Absorberschichten
haben einen sehr starken Einfluss auf die photovoltaischen Parameter. Ein Anstieg von Xc
bewirkt im Allgemeinen ein Absinken von VOC [26], das bei ausreichend hoher Kristallinität
(ca. 55%-70%) wiederum durch höhere jSC kompensiert werden kann. Ab Xc ≈ 70% und hö-
her fällt jSC jedoch wieder ab und führt zu einem Absinken des Wirkungsgrades [24, 27]. An
Einzelschichten aus µc-Si:H wurde gezeigt, dass die Defektdichte im Material mit steigender
Kristallinität zunimmt [28]. Man kann daher vermuten, dass amorphes Silizium eine Passi-
vierung der Siliziumkristallite bewirkt, das wiederum die Lebensdauer von photogenerierten
Ladungsträgern erhöht und die Eigenschaften der Solarzelle verbessert.
Die Bestimmung von Xc ist daher von besonderem Interesse und ein zentraler Bestandteil der
vorliegenden Dissertation. Die beiden Methoden, die für die Bestimmung von Xc im Rahmen
dieser Arbeit vorgestellt und verwendet werden, sind die Ramanspektroskopie und die Rönt-
genbeugung (XRD). Die Ramanspektroskopie ist dabei vergleichsweise einfach anzuwenden
und liefert bei gleicher Messzeit deutlich bessere Werte für das Signal-Rausch-Verhältnis
als die Röntgenbeugung. Eine gut auswertbare Messung erhält man bei typischen Dicken
von einigen zehn bis hundert Nanometern in der Regel bereits nach wenigen Minuten, eine
XRD-Messung dagegen dauert mehrere Stunden bis Tage. Während bei der Ramanspektroskopie
Vibrationszustände der Gitterstruktur und damit atomare Bindungen charakterisiert werden,
liefert XRD Aufschluss über die Verteilung der Elektronen. Diese befinden sich bevorzugt in der
Nähe der Atomrümpfe, weshalb direkte Informationen über die atomare Struktur gewonnen
werden können. Ob und inwiefern die Ergebnisse, die aus XRD und der Ramanspektroskopie
gewonnen werden, vergleichbar sind, wird in Kapitel 4.1.3 auf Seite 48 diskutiert.
In [27] wurde ferner berichtet, dass eine möglichst homogene Verteilung von Xc über die
Schichtdicke notwendig ist, um hohe Wirkungsgrade durch Solarzellen zu erzielen. Dementspre-
chend stellt sich die Frage nach einer tiefenaufgelösten Messung des kristallinen Volumenanteils.
Dies lässt sich sowohl nach der Deposition (ex-situ) als auch während der Deposition der Schicht
(in-situ) realisieren, wie in Kapitel 4.2 vorgestellt wird.
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2.3.3 Siliziumkarbid
In den letzen Jahren konnte das Potential von mikrokristallinem Siliziumkarbid als Fenster-
schicht in Dünnschichtsolarzellen bereits demonstriert werden [29, 30], wobei die Vorteile des
Materials zum einen in der guten Dotierbarkeit und zum anderen in der hohen Transparenz
liegen [31,32]. Desweiteren ermöglicht es eine Anpassung des Brechungsindex zwischen der
auf dem Glassubstrat aufgetragenen TCO-1 und der Absorberschicht, was zu einer besseren
Lichteinkopplung in die Solarzelle führt [33]. Dieses Material lässt sich sowohl mittels PECVD
als auch durch HWCVD deponieren [34] (s. a. Kap. 2.2, S. 8). Als Prozessgas wird dabei eine
Mischung aus Monomethylsilan (MMS) und Wasserstoff genutzt. Der Vorteil von MMS ist,
dass im Gas bereits eine Si–C Bindung vorhanden ist und so eine Deposition nahe an der
Stöchiometrie erleichtert wird.
Abbildung 2.7: PDS Spektren von amorphem und µc–SiC:H (n-Typ und p-Typ) sowie zwei
kristallinen Polytypen.
Anhand von Untersuchungen mit Transmissionselektronenmikroskopie konnte gezeigt
werden, dass die Kristallitgröße in µc–SiC:H abhängig von den Depositionsbedingungen
sehr stark variieren kann, wobei sich – wie in µc–Si:H – auch ein kolumnares Wachstum
beobachten lässt [35, 36]. Darüberhinaus wurde anhand von Röntgendiffraktogrammen
gezeigt, dass solche Schichten einen sehr hohen kristallinen Volumenanteil Xc aufweisen
können [37,38]. In der Literatur wurde vorgeschlagen, anhand der Infrarotabsorbtionslinienform
der Si–C Streckschwingung Rückschlüsse auf Xc zu ziehen, wobei jedoch kein eindeutiger
Zusammenhang mit der tatsächlichen Struktur gezeigt wurde [39]. Die Fragestellung inwiefern
Daten aus der Infrarotspektroskopie Rückschlüsse auf die atomare Struktur zulassen, wird in
1„transparent conductive oxide“
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Kapitel 5.1 diskutiert.
Dass beispielsweise die Absorptionseigenschaften für die amorphe und die mikrokristalline
Phase sehr unterschiedlich sein können, zeigt Abb. 2.7. In der Grafik sind PDS-Messungen von
amorphen, mikrokristallinen und einkristallinen SiC-Modifikationen gezeigt. Im Unterschied
zu µc–Si:H zeigt sich, dass die Bandlücke des amorphen Materials im Vergleich zu kristallinen
bzw. mikrokristallinen Schichten kleiner ist (siehe zum Vergleich die Absorption von µc–Si:H
in Abb. 2.6, S. 12). Obwohl in der Gasphase Silizium und Kohlenstoff im exakten Verhältnis
von 1:1 bereitgestellt werden, ist die Stöchiometrie des deponierten a-SiC:H nicht zwangsläufig
gewährleistet. Ein Überschuss an Silizium kann ebenfalls für eine Verschiebung der Bandlücke
zu kleineren Energien verantwortlich sein [40, 41]. Da SiC in kristalliner Form eine indirekte
Bandlücke aufweist und in der amorphen Phase ein quasi-direkter Bandübergang zu finden ist,
lässt sich die deutlich höhere Absorption von a-SiC:H oberhalb der Bandlücke erklären.
Die Spektren von dünnen Schichten aus µc–SiC:H suggerieren - unabhängig von der Dotierart
- einen Übergang von der amorphen Phase zur kristallinen Phase. Man kann daher entweder
vermuten, dass dieses Material aus einer Mischphase von amorphen und kristallinen Anteilen
besteht oder, dass die Größe der Kristallite in diesen Schichten variiert. Darüberhinaus zeigt
sich beim Vergleich der Spektren von kubischem und hexagonalem (hier 6H) SiC, dass die
hexagonale Phase eine größere Bandlücke hat und damit, was die Transparenzeigenschaften
betrifft, wünschenswerter ist als die kubische Phase. Es sei angemerkt, dass sowohl 2H-SiC
als auch 4H-SiC und 6H-SiC eine Bandlücke um etwa 3,1 eV bis 3,3 eV aufweisen [42]. Die
tatsächliche Struktur von µc–SiC:H ist bisher jedoch weitgehend unbekannt und detaillierte
Publikationen zu diesem Thema sind selten.
Die Aufklärung der Strukutur von dünnen Schichten aus Siliziumkarbid wird durch den
Polytypismus und das Auftreten von planaren Defekten zusätzlich erschwert. So führen solche
Defekte in SiC zu einer Verbreiterung der Ramanlinien [43], wobei gerade die intensiven op-
tischen Phononen der prominentesten Polytypen (3C, 4H, 6H) nur um wenige Wellenzahlen
variieren [44]. Bei der Ramanspektroskopie an dünnen Schichten zeigen sich jedoch häufig
sehr breite Peaks, deren Position und Intensität mit den Depositionsparametern variiert [37, 45].
Zudem lassen sich breite Intensitätsverteilungen in dem Bereich finden, wo auch amorphes Sili-
zium Streuintensitäten aufweist. Dadurch ist weder die Identifizierung verschiedener Polytypen
möglich noch lassen sich ein kristalliner Volumenanteil oder eine Phasenseparation eindeutig
quantifizieren.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden in [37] Diffraktograme von amorphem und mikrokristallin-
em Silizium gezeigt aus denen deutlich wird, dass die Separation von amorphen und kristallinen
Bereichen mittels XRD grundsätzlich möglich ist. Unter der Voraussetzung, dass das Material
keine Vorzugsorientierung aufweist, sollten verschiedene Polytypen ebenfalls unterscheidbar
sein. Da jedoch planare Defekte zu Beugungsintensitäten bei ähnlichen Streuwinkeln wie
die 2H-Phase von SiC führen, wird eine Differenzierung zwischen diesen Defekten und der
hexagonalen Phase erschwert. Mit hochaufgelöster Transmissionselektronenmikroskopie
kann man dagegen Stapelfehler in kubischem Material und isolierte hexagonale Phasen
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separieren [46].
Zusammenhänge zwischen Struktur und optoelektronischen Eigenschaften dieser Schichten
wurden bisher in der Literatur kaum diskutiert. In Kapitel 5.3 werden daher Ansätze vorgestellt,
diese Lücke zu schließen. Daten über Kristallitgrößen, Gitterdefekte und die Vorzugsorien-
tierung werden mit der optischen Absorption sowie den Eigenschaften der Ladungsträger
verglichen und interpretiert.
2.4 Charakterisierungsmethoden
In der vorliegenden Arbeit stehen hauptsächlich Ergebnisse aus Ramanstreuung und Röntgen-
beugung (XRD) im Vordergrund. Daher werden diese Methdoden und deren experimenteller
Aufbau im folgenden Kapitel detailliert beschrieben. Es werden ebenfalls Resultate aus einer
Reihe weiterer Experimente verwendet. Bei deren Beschreibung in Bezug auf die untersuchten
Materialsysteme sei auf folgende Arbeiten verwiesen: Transmissionselektronenmikroskopie [47],
Leitfähigkeits- und Sonnensimulatormessungen sowie photothermische Deflektionsspektrosko-
pie (PDS) [48] und Thermokraftmessungen [49].
2.4.1 Ramanspektroskopie
Nach der theoretischen Vorhersage von A. Smekal 1923 [50], wurde ein Effekt der inelastischen
Streuung von Licht an Materie fünf Jahre später von Sir Chandrasekhara Venkata Raman zum
ersten Mal experimentell an Flüssigkeiten beobachtet [51]2. Für seine Arbeiten über Lichtstreu-
ung und die Entdeckung des nach ihm benannten Effekts erhielt er 1930 den Nobelpreis für
Physik [53].
Theoretische Grundlagen des Ramaneffekts
Der Raman-Effekt beruht auf der inelastischen Wechselwirkung von Licht und Materie, wobei
ein Energieübertrag zwischen Photonen und Molekülschwingungen (in Gasen) bzw. Gitter-
schwingungen (in Festkörpern) stattfindet. Dieser Übergang kann genau dann stattfinden,
wenn sich während der beteiligten Schwingung die Polarisierbarkeit des Zustandes ändert, die
Schwingungsmode wird dann ramanaktiv genannt. Ändert sich während der Schwingung das Di-
polmoment, wird die Mode infrarotaktiv genannt und kann mittels IR Spektroskopie untersucht
werden. Man spricht auch von sogenannten Auswahlregeln, die im Falle von Festkörpern durch
die Symmetrieeigenschaften des Kristallgitters vorgegeben sind. Da Schwingungsmoden immer
mindestens ramanaktiv oder infrarotaktiv sind, ergänzen sich Ramanspektroskopie und IR
Spektroskopie so, dass mit einer Kombination aus beiden theoretisch alle Schwingungszustände
detektiert werden können.
2außerdem fast zeitgleich und unabhängig von Raman von den sowjetischen Physikern Landsberg und Mandelstam
an Kristallen [52].
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Die quantisierten Gitterschwingungen in Festkörpern werden Phononen genannt. Dabei unter-
scheidet man optische Phononen und akustische Phononen, je nachdem, ob benachbarte Atome
gleichphasig oder gegenphasig schwingen (vgl. Abb. 2.8). Findet diese Schwingung nur in einer
Dimension statt, spricht man von longitudinalen Moden, bewegen sich die Atome dabei in zwei
Dimensionen ist die Schwingung transversal.
Akustische Mode
Optische Mode   
Abbildung 2.8: Vergleich von transversalen optischen und akustischen Moden. Bei einer akusti-
schen Mode schwingen benachbarte Atome (+,−) gleichphasig, bei einer opti-
schen Mode gegenphasig.
Da die Phononen entsprechend der Auswahlregeln nur bestimmte, diskrete Energien besit-
zen, können auch nur diese Energiequanten vom Kristallgitter an Photonen abgegeben oder
aufgenommen werden. Damit treten im Ramanspektrum des gestreuten Lichts scharfe Lini-
en nur bei den jeweils erlaubten Phononenfrequenzen auf. Deren Breite hängt dabei von der
Temperatur, der Dotierkonzentration, Verspannungen und Größeneffekten ab. Für unverspann-
tes, kristallines Silizium beträgt die Breite bei Raumtemperatur (FWHM) etwa 3, 5 cm−1, für
mikrokristallines Silizium kann sie – abhängig von Form und Größe der Kristallitgröße – auch
über 15 cm−1 betragen [54]. Die Intensität der Streuung ist bestimmt durch die Phononenzu-
standsdichte und die thermische Besetzung der Phononen - und damit ebenfalls durch die
Temperatur.
In amorphen Materialien existiert dagegen kein Kristallgitter und die Auswahlregeln sind
nicht mehr streng gültig. Dies hat zur Konsequenz, dass alle Phononmoden des Materials zum
Ramanspektrum beitragen können. Deren Intensität ist dabei von einer Kopplungskonstante
und der Kohärenzlänge der Phononen abhängig [55].
Quantentheoretische Beschreibung des Raman-Effekts Trifft ein Photon der Energie E = h¯ω0
auf ein Molekül oder einen Festkörper, kann es dort Schwingungsquanten anregen oder
vernichten, wobei ein Photon mit der Energie E = h¯(ω0 ±Ω) wieder emittiert wird.3 Für den
Fall, dass ein Schwingungsquantum erzeugt wird, spricht man von Stokes-Streuung, im anderen
Fall von Anti-Stokes-Streuung. Bestrahlt man nun eine Probe mit monochromatischem Licht,
3Zur besseren Unterscheidung wird hier die Frequenz des Phonons als Großbuchstabe dargestellt.
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kann man in der Streustrahlung neben der elastischen (Rayleigh-) Streuung auch die Stokes
bzw. Anti-Stokes Linien beobachten.
Abbildung 2.9: Feynman-Diagramm zum Ramanprozess für die Stokes-Streuung (siehe z. B.
[56]). Für die Erläuterung sei auf den Text verwiesen.
Dieser Streuprozess erster Ordnung lässt sich durch ein Feynman-Diagramm veranschauli-
chen (Abb. 2.9). Ein einfallendes Photon mit der Frequenzω0 und dem Wellenvektor k⃗0 trifft auf
einen Festkörper und generiert dort aufgrund der elektromagnetischen Wechselwirkung Heω
ein Elektron-Loch-Paar im Zustand „a“ (Vertex 1). Bei Vertex 2 findet nun eine Elektron-Phonon-
Wechselwirkung HeΩ statt, durch die im Stokes-Fall ein Phonon generiert und das Elektron oder
das Loch in den Zustand „b“ überführt wird. Am dritten Vertex rekombiniert nun wieder das
Elektron-Loch-Paar unter Emission des „gestreuten“ Photons mit der Frequenz ωs und dem
Wellenvektor k⃗s.
Im Fall der Anti-Stokes-Streuung wird beim zweiten Vertex ein Phonon vernichtet, und die
Energie des gestreuten Photons ist größer als die des Einfallenden. Bei der elastischen Rayleigh-
Streuung lässt HeΩ die Energie des Photons unverändert, damit wird keine Gitterschwingung
erzeugt oder vernichtet und damit istω0 =ωs. Außerdem gilt in allen Fällen die Impulserhal-
tung, so dass k⃗0 = k⃗s + G⃗, wobei G⃗ ein reziproker Gittervektor ist. In amorphen Materialien lässt
sich aufgrund fehlender Fernordnung kein entsprechender Gittervektor definieren, daher lässt
sich die Impulserhaltung nicht mehr in dieser Form darstellen. Statt dessen sind die Phono-
nen stark lokalisiert, was bedeutet, dass zu einer gegebenen Energie h¯Ω viele verschiedene
Impulse q⃗ existieren, unter anderem auch Beiträge von q⃗ = 0. Diese liefern dann zusätzliche
18
2.4 Charakterisierungsmethoden
Beiträge zum Ramanspektrum, die im perfekten Kristall verboten wären und es gilt weiterhin
die Impulserhaltung k⃗0 = k⃗s [57].
Ramaneffizienz Als Ramaneffizienz wird das Verhältnis zwischen der detektierten Leistung
und der auf die Probe eingestrahlten Leistung bezeichnet. Aus Vorversuchen ist bekannt, dass
für den verwendeten Aufbau im Resonanzfall (siehe unten) typische Werte im Bereich von
ungefähr 10−11 liegen. Das bedeutet, dass die Probe mit 1011 Photonen angeregt werden muss
(dies entspricht einer Leistung von 4 ⋅ 10−8 W bei einer Wellenlänge von 488 nm), um ein Raman-
Photon im Wellenlängenbereich ∆λ detektieren zu können. ∆λ ist dabei durch die Pixelbreite
der CCD begrenzt. Für ein komplettes Spektrum werden daher bei 1024 Pixeln Leistungen
von mindestens 10−5 W benötigt. Typische Werte für Anregungsleistungen liegen entsprechend
im Bereich von etwa 10−5 − 10−3 W um ein für die Auswertung ausreichendes Signal-Rausch-
Verhältnis zu erzielen.
Resonante Ramanstreuung Entspricht die Energie des einfallenden Lichtes einem elek-
tronischen Übergang, z. B. der Bandlücke eines Halbleiters, so kann sich die Absorptions-
wahrscheinlichkeit um mehrere Größenordnungen erhöhen. Eine erhöhte Absorption von
Photonen führt nun dazu, dass mehr Ladungsträger mit dem Gitter wechselwirken können.
Damit verstärkt sich auch die Intensität des gestreuten Lichts. Dieser Mechanismus wird als
Resonanz-Raman-Effekt bezeichnet. Um diesen Effekt auszunutzen, werden zur Untersuchung
von Halbleitern wie µc–Si:H oder µc–SiC:H Wellenlängen im sichtbaren Bereich als Anregung
benutzt.
Grundsätzlich müssen aber zwei Dinge beachtet werden. Zum einen bedeutet eine erhöhte
Absorption auch, dass sich das Material stärker aufheizt. Dies kann in µc–Si:H zu unerwünschter
Kristallisation von amorphen Bereichen führen.
Zum anderen können Defekte ebenfalls strahlende elektronische Übergänge bilden, die für
sehr breite Lumineszenzsignale verantwortlich sind und damit unter Umständen das Ramanlicht
überstrahlen. Im Rahmen dieser Arbeit konnte dies bei einigen Proben aus µc–SiC:H beobachtet
werden.
Informationstiefe Um die Tiefe zu bestimmen aus der bei gegebener Wellenlänge λ Informa-
tionen über die Schicht erhalten werden können, wird zunächst der Intensitätsverlauf I(x) des
Lichts in einem absorbierenden Medium betrachtet. Gemäß dem Beer’schen Gesetz gilt dann
I(x)
I0
= exp (−α(λ, x)x), (2.1)
wobei I0 die Anfangsintensität des eingestrahlten Lichts darstellt. Der Absorbtionskoeffizient
α kann dabei nicht nur von der Wellenlänge λ, sondern im Falle von inhomogenen Material
auch von der Schichttiefe x abhängen. Für die Tiefe xI aus der Informationen über die Schicht
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gewonnen werden können, muss zusätzlich noch der Absorptionskoeffizient des Streulichts mit
der Wellenlänge λ∗ berücksichtigt werden, so dass
xI(λ) = 1
α(λ, x)+α(λ∗, x) (2.2)
gilt. Unter der Annahme, dass das Material hinreichend homogen ist und sich α bei der Wel-
lenlänge von eingestrahltem und gestreutem Licht nicht unterscheidet, ist α(λ, x) = α(x) bzw.
λ = λ∗ und es gilt
xI(λ) = 12α(λ) . (2.3)
Aufgrund des Beer’schen Gesetzes ist also die Tiefeninformation ein über die Schichtdicke
gewichteter Mittelwert. Bei einer Anregungswellenlänge von 488 nm führt dies zu einer
Informationstiefe von etwa 30 nm in amorphem Silizium und ca. 150 nm in mikrokristallinem
Silizium (abhängig vom kristallinen Volumenanteil). Bei einer Anregungswellenlänge von
647 nm ist die Absorption um etwa eine Größenordnung geringer, daher erhöht sich die
Informationstiefe entsprechend.
Experimenteller Aufbau für die Ramanspektroskopie
Der experimentelle Aufbau der Ramanspektroskopie lässt sich für die in dieser Arbeit vorge-
stellten Messungen grundsätzlich in drei verschiedene Anordnungen unterteilen:
• Makroskopische Ramanspektroskopie
• Mikroskopische Ramanspektroskopie/Ramanmikroskopie
• In-situ-Ramanspektroskopie
Die ersten beiden unterscheiden sich im Grunde nur durch die Verwendung eines Mikro-
skops und die damit verbundene unterschiedliche Ortsauflösung. Diese Spektroskopie findet
getrennt von der Deposition statt, sie kann also auch als ex-situ Spektroskopie bezeichnet wer-
den. Die in-situ Ramanspektroskopie findet dagegen während der Schichtdeposition in einer
Reaktorkammer statt.
Ex-situ Ramanspektroskopie Die ex-situ Ramanspektroskopie lässt sich in mikroskopische
und makroskopische Messungen unterteilen. In Abb. 2.10 und 2.11 ist der schematische Aufbau
für diese beiden Experimente dargestellt. Bei den makroskopischen Messungen wird das
Laserlicht auf die Probe fokussiert und das Streulicht senkrecht zur Probenebene gesammelt
und parallelisiert. Ein Notch- oder Kantenfilter (Halbwertsbreite der Transmission von etwa 100
bzw. 60 cm−1) vor dem Polychromator unterdrückt das Spektrum um die Zentralwellenlänge
des Lasers um etwa 8 Größenordnungen, so dass im Idealfall nur das Streulicht der Probe
transmittiert wird. Dies wird auf den Eingangsspalt des Polychromators mit einer Breite von
etwa 150µm fokussiert. Das Licht des Spaltbilds wird dann durch einen Kollimatorspiegel
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Abbildung 2.10: Schematischer Aufbau für die makroskopische Ramanspektroskopie.
wieder parallelisiert und anschließend an einem Gitter gebeugt. Ein Fokussierspiegel reflektiert
das gebeugte Licht auf eine CCD Kamera, in der durch Siliziumdioden Ladungsträger erzeugt
werden, die in Kondensatoren gespeichert und dort ausgelesen werden. Mit Hilfe einer Software
kann so ein wellenlängenabhängiges Intensitätsspektrum dargestellt werden. Die maximale
spektrale Auflösung des Experiments liegt bei etwa 0,5 cm−1.
Um ortsaufgelöste Messungen durchzuführen, wird der Laserstrahl an einem Strahl-
teiler in ein Mikroskop reflektiert (siehe 2.11). Dieser wiederum führt das Licht durch
ein Objektiv (50x, NA=0,8) auf die zu untersuchende Probe. Zur Fokussierung der zu
untersuchenden Stelle kann der am Mikroskop installierte Märzhäuser Tisch in den drei
Raumdimensionen bewegt werden. Das Objektiv sammelt von der Probe gestreutes Licht,
das wiederum gefiltert, fokussiert und im Polychromator wellenlängenabhängig detektiert wird.
Für die Anregung stehen ein Argon- und ein Krypton-Laser zur Verfügung, welche auf 488 nm
(blau) bzw. 647, 1 nm (rot) betrieben werden. Unterschiedliche Wellenlängen führen aufgrund
des wellenlängenabhängigen Absorptionskoeffizienten α zu unterschiedlichen Eindringtiefen
bei den Proben, wobei die Eindringtiefe nach dem Beer’schen Gesetz exponentiell mit α ab-
fällt (siehe auch Glg. 2.1). Die für die Ramanspektroskopie relevantere Größe ist allerdings die
Informationstiefe, die angibt in welchem Bereich Informationen über die untersuchte Schicht ge-
wonnen werden können (Glg. 2.3). Da Phononen über die komplette Informationstiefe angeregt
und detektiert werden, können durch einen Vergleich von Spektren, die mit unterschiedlichen
Wellenlängen gemessen wurden, Tiefeninformationen über die Probe gewonnen werden (siehe
z.B. [58–60]).
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Abbildung 2.11: Schematischer Aufbau für die mikroskopische Raman-Spektroskopie. Die Pfeile
markieren hierbei den Lichtweg, wobei durch deren Größe die Intensität des
Lichtes angedeutet ist.
In-situ-Ramanspektroskopie Die in-situ-Ramanspektroskopie bei der Präparation von
µc–Si:H durch plasmaunterstützten chemischen Transport wurde von Richter vorgestellt [61]
und von Muthmann auf das PECVD-Verfahren erweitert [62]. Ein sehr ähnlicher Aufbau zur
Messung von wachsenden Diamantfilmen wurde von Mermoux vorgestellt [63]. Bei der PECVD
wird ein Gasgemisch durch ein elektromagnetisches Wechselfeld mit einer Frqequenz von
13,56 MHz ionisiert und in kleinere Bestandteile zerlegt (siehe Abb. 2.12 und Kap. 2.2). Diese
lagern sich dann auf einem Substrat ab und bilden abhängig von den Depositionsparametern
(wie Druck, Substrattemperatur, Leistung, Gasfluss, usw.) unterschiedliche strukturelle
Eigenschaften aus. Bei der Deposition von dünnen Siliziumschichten wird dabei ein Gemisch
aus Silan (SiH4) und Wasserstoff (H2) verwendet, so dass hydrogenisiertes Silizium auf dem
Substrat deponiert wird. Um eine homogenere Schichtdeposition zu erzielen, wird das Gas über
eine Gasdusche in die Reaktorkammer eingelassen.
Damit Ramanspektren auch während der Deposition aufgenommen werden können, wird
ein optischer Zugang zur wachsenden Schicht benötigt. Da der Abstand der Elektroden,
die das Plasma erzeugen, typischerweise im Bereich von 10 mm liegt, ist es notwendig eine
der Elektroden mit einem Loch zu konstruieren. Durch dieses Loch wird dann sowohl der
Laserstrahl auf die Probe geführt als auch das gestreute Ramanlicht und auch das Licht des
Plasmas gesammelt. Um eine möglichst geringe Beeinflussung des elektromagnetischen Feldes
bei einem guten optischen Akzeptanzwinkel zu erreichen, hat das Loch eine konische Form
22
2.4 Charakterisierungsmethoden
Abbildung 2.12: Aufbau des in-situ-Ramanspektrometers.
mit einer Öffnungsfläche von etwa 1 cm2 an der dem Plasma zugewandten Seite [62]. Um den
Einfluss dieser Öffnung auf das erzeugte elektromagnetische Feld weiter zu minimieren, kann
ein Metallgitter über diese Öffnung angebracht werden. Damit wird die Schichthomogenität
sowohl in Bezug auf Dicke als auch Kristallinität ohne größere Einbußen am Ramansignal
deutlich verbessert [64]. Ein System aus synchronisierten Choppern und einem Shutter wird
benutzt, um eine gepulste Spektroskopie durchzuführen, die den Vorteil hat, dass das Material
vom Laser weniger stark aufgeheizt wird. Außerdem lassen sich Spektren mit und ohne
Laserbeleuchtung aufnehmen, so dass die Messungen um den Beitrag des Plasmas korrigiert
werden können.
2.4.2 Röntgenbeugung
Röntgenphotonen weisen (abhängig von ihrer Energie) typische Wellenlängen im Bereich
von 10−8 − 10−12 m auf und liegen damit in der Größenordnung interatomarer Abstände im
Festkörper von wenigen Å. Ferner können sie an Elektronen gebeugt werden, welche sich im
Festkörper vorwiegend in der Nähe der Atomkerne befinden. Diese beiden Eigenschaften
führen dazu, dass sich bei der Beugung von Röntgenphotonen an Materie Interferenzmuster
ausbilden, mit deren Hilfe Rückschlüsse auf die Struktur des untersuchten Materials gewonnen
werden können. Für die Entdeckung der Röntgenbeugung an Kristallen erhielt Max von
Laue 1914 den Nobelpreis [65]. Mit seinen Experimenten konnten er und seine Kollegen
sowohl zeigen, dass Kristalle aus periodisch angeordneten Atomen bestehen, als auch, dass
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Röntgenstrahlen elektromagnetische Wellen sind, deren Wellenlänge im Bereich interatomarer
Abstände liegt [66, 67].
Theoretische Grundlagen der Röntgenbeugung
Abbildung 2.13: Illustration der Röntgenbeugung im symmetrischen Fall (Bragg-Brentano Geo-
metrie).
Die Bedingungen für die Entstehung der erwähnten Interferenzmuster lassen sich anhand
von Abb. 2.13 verdeutlichen. Parallel einfallende Photonen mit der Wellenlänge λ und dem
Wellenvektor k⃗i treffen unter einem Winkel θ auf eine Netzebenenschar mit dem reziproken
Gittervektor hkl. Der Abstand dieser einzelnen Netzebenen wird mit d bezeichnet. Die vom
Kristall gebeugten Photonen (λ, k⃗e) interferieren genau dann konstruktiv miteinander, wenn die
Differenz aus einfallendem und gestreutem Wellenvektor K⃗ einem reziproken Gittervektor G⃗
entspricht (Laue-Bedingung):
k⃗e − k⃗i = K⃗ != G⃗ (2.4)
Die gebeugten Photonen erfahren dann eine Winkeländerung um 2θ, auch Streuwinkel ge-
nannt. Die Laue-Bedingung ist äquivalent mit der Bragg-Bedingung für das Auftreten konstruk-
tiver Interferenz. Diese tritt genau dann auf, wenn der Gangunterschied G zweier gestreuter
Photonen einem ganzzahligen Vielfachen n der Wellenlänge entspricht, so dass gilt
G = 2d sinθ != nλ. (2.5)
Die Intensität der beobacheteten Beugungsreflexe hängt dabei vom Strukturfaktor und damit
von der Fouriertransformierten der Elektronenverteilung innerhalb einer Elementarzelle ab.
Besteht die Elementarzelle aus Atomen mit größerer Ordnungszahl, so weist sie mehr Elektronen
auf und die Intensität der gebeugten Röntgenphotonen ist höher.
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Die Halbwertsbreite der Beugungsreflexe w wird durch die Größe der Kristallite sowie
der Verspannungsverteilung bestimmt, je größer die Verspannungsverteilung, desto breiter
der Beugungsreflex. Der Einfluss dieser Beiträge variiert dabei unterschiedlich mit dem Beu-
gungswinkel θ, so dass sie theoretisch separiert werden können. Eine Verbreiterung durch die
Verspannungsverteilung ist proportional zu tanθ, während sich die Kristallitgröße L über die
Scherrer-Gleichung
L = 0, 9λ
w cosθ
(2.6)
berechnen lässt und dementsprechend proportional zu 1cosθ ist. Hierbei bezeichnet λ die Wel-
lenlänge der verwendeten Röntgenstrahlen und w wird in rad eingesetzt [1]. Der Vorfaktor 0,9
ist die Scherrer-Konstante für annährend sphärische Kristallite. Ihr Wert hängt unter anderem
von der Form der Kristallite ab und kann etwa zwischen 0,9 und 1 variieren. Eine detailliertere
Diskussion über die Konstante findet sich z. B. in [68].
Experimenteller Aufbau
Für die Röntgenbeugung wird das Diffraktometer D8 Advance von Bruker verwendet. Durch
einen Hochspannungsgenerator werden Elektronen mit einer Leistung von 1,6 kW auf eine
Kupferanode beschleunigt, die ein charakteristisches Röntgenspektrum abstrahlt. Die intensivste
Spektrallinie wird als CuKα bezeichnet und besitzt eine Wellenlänge von 1,54 Å. Ein sogenannter
Göbel-Spiegel parallelisiert die Röntgenstrahlen und lenkt diese auf die Probe (s. Abb. 2.14). Ein
energiedispersiver Festkörperdetektor kann entlang des Streuwinkels verfahren werden und
misst die an der Probe gebeugte CuKα-Strahlung. Um den Einfluss von Streulicht zu minimieren,
wurde vor den Detektor ein Parallelplattenkollimator (PPK) mit einem Akzeptanzwinkel von
0,24° installiert.
GI-XRD und BB-XRD
Für diese Arbeit werden grundsätzlich zwei verschiedene Messgeometrien verwendet. Zum
einen die (symmetrische) Bragg-Brentano „BB“ Konfiguration und die (asymmetrische) Anord-
nung unter streifendem Einfall (engl. grazing incidence „GI“).
In Bragg-Brentano Geometrie fallen die Röntgenphotonen unter einem Winkel θ auf die
Probe und werden vom Detektor unter demselben Winkel θ detektiert. Bei der Aufnahme
des Diffraktogramms wird dann nur dieser Winkel θ variiert, so dass die Richtung von K⃗
konstant bleibt. Aus Abb. 2.13 geht direkt hervor, dass bei dieser Anordnung nur Netzebenen
detektiert werden können, die parallel zur Substratoberfläche verlaufen. Damit lässt sich auch
eine eventuell vorhandene Vorzugsorientierung der Probe in genau dieser Richtung feststellen.
Bei Messungen unter streifendem Einfall werden die Photonen während der Aufnahme des
Diffraktogramms unter einem konstanten Winkel α eingestrahlt, während der Detektor die
zu untersuchenden Streuwinkel abfährt (s. Abb. 2.14). Bei dieser Anordnung ändert sich im
Gegensatz zur BB-Geometrie auch die Richtung des Streuvektors. Typischerweise wird diese
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Abbildung 2.14: Schematischer Aufbau des Diffraktometers mit Parallelplattenkollimator PPK
bei Messungen unter streifendem Einfall. Während der Messung bewegt sich
der Detektor in Scanrichtung um einen Winkel 2θ und damit der Streuvektor K⃗
um den Winkel θ.
Methode vorwiegend für die Messung dünner Schichten verwendet, wobei der Einfallswinkel
in der Regel deutlich unter 1° liegt. Dies hat den Vorteil, dass ein wesentlich größeres Proben-
volumen durchstrahlt wird als bei BB-Messungen. Außerdem lassen sich Diffraktogramme
aufnehmen, die nicht vom Substrat der Probe beeinflusst werden. Zudem kann eine Serie von
Diffraktogrammen bei unterschiedlichen Einfallswinkeln aufgenommen werden, so dass man
Tiefeninformationen über die Probe erhält.
Die Eindringtiefe z ist mit dem Einfallswinkel über eine einfache trigonometrische Beziehung
verknüpft und es gilt
z = l sinα (2.7)
Dabei ist l die in der Probe zurückgelegte Strecke. Über diese Strecke nimmt die Intensität in
der Probe exponentiell ab. Da der Absorptionskoeffizienz für Röntgenphotonen hinreichend
klein ist, kann die Strahlung bei zu großen Einfallswinkeln auch auf das Substrat treffen und
so zu unerwünschten Streubeiträgen im Diffraktogramm führen. Dennoch wird durch diese
Geometrie bevorzugt das oberflächennahe Volumen untersucht.
GI-Messungen haben den Nachteil, dass Vorzugsorientierungen nicht eindeutig bestimmt
werden können. Da k⃗i konstant ist, und sich die Richtung von k⃗e während der Messung ändert,
varriiert auch die Richtung von K⃗. Potentielle reziproke Gittervektoren, die die Laue-Bedingung
erfüllen könnten, müssen dann ebenfalls unterschiedliche Richtungen aufweisen, was die
Messung einer Vorzugsorientierung in einer bestimmten Richtung unmöglich macht. Tatsächlich
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liefert ein so aufgenommenes Diffraktogramm jedoch eine hinreichende Bedingung für die
Existenz einer Textur, wenn die gemessenen Intensitäten vom Pulverstandard abweichen.
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3 Amorphes Silizium
Die Charakterisierung der Struktur von amorphem Silizium insbesondere in Bezug auf Bin-
dungswinkel und Korrellationslängen lässt sich mittels Ramanspektroskopie und Röntgen-
beugung (XRD) durchführen. So werden in diesem Kapitel Ergebnisse beider Messmethoden
gezeigt und verglichen. Der Staebler-Wronski-Effekt wird mit strukturellen Eigenschaften des
Materials in Beziehung gesetzt, bevor die medium range order (MRO) der amorphen Phase in
mikrokristallinem Silizium untersucht wird.
3.1 Ramanspektroskopie
Im Folgenden werden zunächst Ramanspektren von amorphem Silizium gezeigt und die Aus-
wertung der MRO illustriert.
3.1.1 Beispielspektren und Auswertung
Abbildung 3.1: Ramanspektren von amorphem Silizium bei unterschiedlichen Depositions-
bedingungen mit Kennzeichnung der unterschiedlichen Phononenbanden
(TA=transversal akustisch, LA=longitudinal akustisch, LO=longitudinal optisch,
TO=transversal optisch).
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In Abb. 3.1 sind beispielhaft Ramanspektren von a-Si:H gezeigt.
Um eine gute Vergleichbarkeit zu erhalten, wurden das Maximum bei etwa 480 cm−1 und das
Minimum um 560 cm−1 als Referenzpunkte für 1 bzw. 0 gewählt und alle Spektren entsprechend
normiert. Der Intensitätsabfall bei ν ≲ 100 cm−1 ist dabei nicht nur auf das transversal-akustische
Phonon, sondern auch auf die Transmission des verwendeten Filters zurückzuführen, die
ebenfalls für die leicht wellige Struktur des Spektrums in diesem Bereich verantwortlich ist.
Die Spektren einer Farbe sind Messungen an einer Probe an unterschiedlichen Positionen,
verschiedene Farben gehören zu verschiedenen Proben. Ferner sind in der Abbildung die
Bereiche gekennzeichnet, die verschiedenen Phononenmoden zugeordnet werden (TA, LA, LO,
TO mit T=transversal, L=longitudinal, A=akustisch, O=optisch) [21, 69, 70]. Dass die Schichten
sehr homogen deponiert wurden, zeigt die große Überlappung der Spektren mit gleichen
Farben.
Deutlich zu erkennen sind die unterschiedlichen Peakintensitäten im Bereich des TA-Phonons.
In früheren Arbeiten wird dies als Variation in der MRO interpretiert (Vgl. Kap. 2.3.1, S. 10).
Im Rahmen dieser Arbeit wurde dabei eine Korrelation zwischen der MRO und der Position
des TO-Peaks gefunden [23]. Dessen Position und Breite wird in der Literatur als Maß für die
short range order (SRO) herangezogen. Ebenfalls ist eine asymmetrische Verbreiterung des
TO-Peaks zu erkennen, der in diesem Bereich von der LO-Phononenbande überlagert wird. Die
hier gezeigten Spektren sollen als erste Übersicht dienen und die genannten Variationen in der
TA-Intensität illustrieren.
Die für diese Arbeit relevanten Größen, die aus den Ramanspektren extrahiert werden können,
sind damit Position (xTO) und Breite (wTO) der transversal-optischen Phononenbande sowie
das Intensitätsverhältnis zwischen TO- und TA-Phonon (IMRO = ITOITA ). Die Extraktion dieser
Parameter aus den Ramanspektren ist in Abb. 3.2 illustriert.
Der Peak im Bereich des TO-Phonons ist durch die Überlagerung mit dem LO-Phonon zu
kleinen Wellenzahlen asymmetrisch verbreitert. Um dessen Einfluss zu minimieren wird zur
Bestimmung der Peakposition eine gerade Linie parallel zur y-Achse gezeichnet und so an den
Peak angepasst, dass dieser im obersten Bereich des Maximums möglichst symmetrisch geteilt
wird. Die Position der Linie wird dann als Peakposition übernommen. Für die Halbwertsbreite
des Peaks wird wie bei Beeman et al. nur die Verbreiterung zu hohen Wellenzahlen berücksich-
tigt, ebenfalls um den Einfluss des LO-Phonons zu minimieren [4]. Eine erste Basislinie wird in
der Höhe des lokalen Minimums bei etwa 560 cm−1 gezogen. Damit kann die halbe Intensität
des TO-Phonons ITO/2 als die Fläche, die durch Spektrum, Basislinie und Peakposition begrenzt
wird, ausgewertet werden.
Zur Auswertung der Intensität des TA-Phonons wird eine weitere Basislinie bei etwa 240 cm−1
gezogen. Ferner wird das lokale Minimum bei etwa 200 cm−1 bestimmt, um den Peak bei etwa
220 cm−1 abzutrennen. Dieser stammt von lokalen Si–H Moden und darf daher nicht dem
Spektrum des TA-Phonons zugerechnet werden [71, 72]. Die restliche Fläche zwischen Basislinie
und Spektrum bestimmt dann die Intensität des TA-Phonons ITA. Der MRO-Parameter IMRO
berechnet sich somit aus
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Abbildung 3.2: Illustration zur Auswertung von Position xTO und Breite wTO des TO-Phonons
sowie des Intensitätsverhältnisses von transversal-optischem und transversal-
akustischem Phonon ITO/ITA.
IMRO = 2 ITO/2ITA . (3.1)
Es bleibt anzumerken, dass durch die Wahl der Basislinie Teile der Phononbande abgeschnit-
ten und daher die tatsächlichen Intensitäten unterschätzt werden. Insbesondere durch einen
potentiell vorhandenen Streulichuntergrund ist die Wahl einer horizontalen Basislinie fraglich.
Die hier gewählten Referenzpunkte dienen dennoch als ausreichende Abschätzung um relative
Änderungen zwischen TA- und TO-Intensität quantitativ zu bestimmen und vergleichen zu
können.
3.1.2 Charakterisierung der Ordnung durch Ramanspektroskopie
Die strukturelle Ordnung von amorphem Silizium lässt sich mittels Ramanspektroskopie grund-
sätzlich auf unterschiedlichen Längenskalen untersuchen. Während die short range order (SRO)
durch die Breite der TO-Phononbande charakterisiert wird [73], ist IMRO ein Maß für die medium
range order (MRO) [5].
Ramanspektroskopie und Short Range Order
Der Grad an Ordnung auf kurzen Längenskalen im Bereich weniger Ångström lässt sich bei-
spielsweise durch die Abweichung der kovalenten Bindungswinkel im Vergleich zu denen der
kristallinen Phase charakterisieren. Im kristallinen Material liegen die Bindungswinkel im Tetra-
eder bei 109,5°. Beeman et al. [4] geben anhand von Modellrechnungen an wasserstofffreiem
31
3 Amorphes Silizium
amorphem Silizium einen Zusammenhang zwischen wTO in cm−1 und der Abweichung der
Bindungswinkel ∆θb in Grad an:
wTO = 15+ 6∆θb. (3.2)
Die mit diesem Modell bestimmten Abweichungen können zwischen 6,6° und 13,4° (dies
entspricht 54,6 cm−1 und 95,4 cm−1) liegen. Für kristallines Silizium ist entsprechend ∆θb = 0°,
der Bereich zwischen 0° und 6,6° kann nicht untersucht werden, da der Übergang von kristallin
zu amorph sprunghaft ist. Nach Beeman ist es nicht möglich Modelle zu generieren, die eine
Winkelabweichung in diesem Bereich zeigen. Die theoretische Mindestbreite für das optische
Ramansignal in amorphem Silizium liegt dann bei 54, 6 cm−1. Bhusari et al. [74] untersuchten
den Einfluss extrinsischer Verspannungen von a-Si:H auf das Ramanspektrum und berechneten
nach [75, 76] Phononbreiten am absoluten Temperaturnullpunkt von etwa 51 cm−1 und damit
eine Winkelabweichung von etwa 6°. Diese Diskrepanz gegenüber der Theorie wird auf den
Wasserstoff zurückgeführt, der für eine Entspannung des amorphen Netzwerkes sorgt.
Neben der Variation in der Breite wird ebenfalls eine Variation in der Peakposition des TO-
Phonons beobachtet [23]. Eine Verschiebung dieses Peaks zu kleineren Wellenzahlen kann einen
höheren Grad an tensilem Stress bedeuten, der aus einem größeren mittlerem Atomabstand
resultiert.
In Abb. 3.3 sind die Peakpositionen und -breiten von Proben aus verschiedenen Serien gezeigt,
die unter sehr unterschiedlichen Depositionsbedingungen hergestellt wurden. Darunter sind
sowohl intrinsische als auch p- und n-dotierte Schichten enthalten, die am Institut für Solarener-
gieforschung in Hameln präpariert wurden, sowie Proben aus Arbeiten von Zimmermann [77]
und Muthmann [23]. Letztere wurden mit Anregungswellenlängen von 488 nm und 647 nm
gemessen. Da das Glassubstrat signifikante Streuintensitäten sowohl im Bereich des TA-Phonons
also auch im Bereich des TO-Phonos aufweist, wurde vor der Deposition des Siliziums eine
Chromschicht aufgedampft. Diese reflektiert das nicht absorbierte Licht zurück in die Schicht,
so dass der Einfluss des Glassubstrats auf das Ramanspektrum vernachlässigt werden kann.
In einem weiten Wellenzahlenbereich von 473 cm−1 bis 487 cm−1 zeigt sich eine gute Korrelati-
on der beiden Größen unabhängig von den Depositionsbedingungen oder der Anregungswellen-
länge. Die Proben, die besonders hervorgehoben sind (◾), besitzen einen minimalen kristallinen
Anteil (XRS,647c ≲ 2%, vgl. Kap. 4.1.1, S. 42). Sie liegen damit also bereits im Übergangsregime
zum kristallinen Wachstum. Um das Signal des kristallinen Siliziums bei der Auswertung der
Ramanspektren zu berücksichtigen, wurde bei diesen Proben die Flanke des amorphen Signals
durch eine Gerade interpoliert und mit dieser Geraden die Halbwertsbreite des TO-Phonons
bestimmt (s. Abb. 3.4). Diese Gerade liefert nur eine obere Abschätzung für die Interpolation,
da der tatsächliche Verlauf des Spektrums von a-Si:H näherungsweise eher einer Gausskurve
entspricht. Dennoch ist diese Methode ausreichend, um den Einfluss von Kristalliten auf die
Auswertung zu reduzieren.
Auffällig ist, dass bei den Messungen der Proben von Muthmann mit der Anregungswellen-
länge von 647 nm deutlich höhere Peakpositionen gemessen wurden als mit 488 nm. Bei sechs
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Abbildung 3.3: Position und Breite des TO Phonons von Proben, die unter unterschiedlichen
Depositionsbedingungen hergestellt wurden. Gekennzeichnet sind Proben aus
Arbeiten von Muthmann [23] und Zimmermann [77], sowie Schichten, die am
Insitut für Solarenergieforschung Hameln präpariert wurden. In Klammern ist
jeweils die Anregungswellenlänge der Ramanstreuung angegeben. Schichten
mit einem messbaren kristallinen Volumenanteil sind gesondert markiert mit
Xc > 0.
von sieben direkt vergleichbaren Proben liegt die relative Verschiebung in der Peakposition
bei 3-4 cm−1, während bei einer Probe keine signifikante Abweichung festgestellt wurde.
Fünf der sechs Proben wurden unter nominell konstanten Bedingungen deponiert, so dass
Inhomogenitäten nicht bewusst durch die Deposition herbeigeführt wurden.
Da bei der größeren Anregungswellenlänge die Informationstiefe um etwa einen Faktor
5-10 größer ist, deuten die Ergebnisse auf Inhomogenitäten während des Wachstums hin.
Diese lassen sich so interpretieren, dass im Volumen tendenziell kompressive Verspannungen
vorliegen, die sich nahe der Oberfläche entspannen bzw. in tensile Verspannungen umkehren.
In einer Studie von Paillard et al. wurde die Verspannung von mikrokristallinem Silizium, das bei
unterschiedlichen Temperaturen auf Glas deponiert wurde, tiefenabhängig untersucht [58].
Die Autoren fanden dabei Verschiebungen des TO-Phonons zu geringeren Wellenzahlen bei
geringerer Informationstiefe mit Variationen zwischen etwa 2,4 cm−1 und 5,6 cm−1. Sowohl
die Größenordnung der Verschiebung als auch die Richtungstendenz ist mit den für diese
Arbeit vorliegenden Ergebnissen vergleichbar, obwohl unterschiedliche Phasen charakterisiert
wurden. Diese Ergebnisse legen also nahe, dass sich die Verteilung der Materialverspannung in
amorphem Silizium ähnlich verhält wie in mikrokristallinem Silizium. Um dieses Verhalten
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Abbildung 3.4: Ramanspektrum einer Probe mit geringem kristallinen Volumenanteil ≲ 2% im
Bereich von 505-530 cm−1. Durch die rote Gerade (—) ist eine Interpolation des
Spektrums von amorphem Silizium abgeschätzt, um den Einfluss von kristal-
linen Streuvolumina auf die Auswertung der Breite der transversal-optischen
Phononbande zu reduzieren.
exakter zu untersuchen sind jedoch Messungen mit deutlich höherer Tiefenauflösung
notwendig, die an diesen Proben bisher nicht durchgeführt worden sind. Eine detailliertere
Diskussion über tiefenaufgelöste Ramanspektroskopie an mikrokristallinem Silizium findet sich
in Kapitel 4.2 auf Seite 50ff.
Die Ergebnisse aus Abb. 3.3 legen nahe, dass ein höherer Grad an SRO – repräsentiert durch die
Halbwertsbreite des TO-Phonons – mit höheren Si–Si Bindungsenergien und damit geringeren
Bindungslängen einhergeht. Insbesondere lassen sich geringe kristalline Anteile in Proben
finden, die eine sehr hohe SRO aufweisen. Dies unterstützt die Aussage von Beeman, dass der
Übergang von amorphem zu kristallinem Silizium nicht kontinuierlich ist [4].
Ramanspektroskopie und Medium Range Order
Für eine Probenserie wurde bereits eine Korrelation zwischen IMRO und der Position des TO-
Phonons gefunden [23], was eine Untersuchung weiterer Probenserien nahelegt. Die Auswer-
tung der Peakposition ist im Allgemeinen weniger aufwendig als die Evaluation des Intensi-
tätsverhältnisses. Für letzteres ist zum einen ein ausreichend scharfer Kantenfilter notwendig
um das TA-Phonon auswerten zu können und zum anderen könnten die Intensitätsverhältnisse
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abhängig vom Raman-Wirkungsquerschnitt und damit von der Anregungswellenlänge sein
(siehe Diskussion unten).
Mit den vorliegenden Proben ist es möglich die Korrelation zwischen Intensitätsverhältnis
und Peakposition auf einen größeren Wellenzahlenbereich zu erweitern. Diese Daten finden
sich in Abbildung 3.5.
Abbildung 3.5: Position des transversal-optischen Phonons und Medium Range Order IMRO be-
rechnet aus dem Intensitätsverhältnis von transversal-optischem zu transversal-
akustischem Phonon ITO/ITA.
In der Tat lässt sich eine Erweiterung der Korrelation bis zu einer Peakposition von 473 cm−1
feststellen. Die Daten suggerieren, dass die MRO ab einer Position von etwa 483 cm−1 deutlich
stärker ansteigt. Allerdings muss bei dieser Auftragung der Wirkungsquerschnitt der Raman-
streuung für die unterschiedlichen Wellenlängen berücksichtigt werden (vgl. Kap. 4.1.1, S. 42).
Es ist denkbar, dass das ramangestreute Licht um 150 cm−1 (TA-Phonon) und 480 cm−1 (TO-
Phonon) unterschiedlich stark im Material absorbiert wird. Dieser Unterschied kann zudem mit
der Wellenlänge stark variieren, so dass im Vergleich zwischen zwei Anregungswellenlängen
IMRO relativ über- oder unterschätzt wird. Vorgreifend auf die Ergebnisse aus Kapitel 4.1.1 lässt
sich sagen, dass bei einer Anregungswellenlänge von 647 nm der Bereich kleinerer Wellenzahlen
weniger stark absorbiert wird, während dies für 488 nm nicht signifikant beobachtet wird. Auf
amorphes Silizium übertragen bedeutet dies eine Überschätzung der Intensität des TA-Phonons
und damit eine Unterschätzung von IMRO (vgl. Glg. 3.1). Dies würde erklären, warum die meis-
ten Datenpunkte der Messungen bei einer Anregungswellenlänge von 647 nm (◾) signifikant
unter dem Trend der übrigen Proben liegen.
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3.2 Röntgenbeugung
Mit Hilfe der Röntgenbeugung (XRD) können Korrelationslängen in amorphem Silizium be-
stimmt werden [6]. Diese Korrelationslängen geben einen Richtwert für einen Bereich erhöhter
Ordnung wieder und werden direkt aus der Halbwertsbreite des ersten Beugungspeaks im
Diffraktogramm (FSDP, „first sharp diffraction peak“) berechnet. Der Zusammenhang zwischen
Korrelationslänge L und Halbwertsbreite w (in rad) ist dabei durch die Scherrer-Gleichung
gegeben (Glg. 2.6, S. 25). Die Interpretation von L wird hierdurch von kristallinen Materialien
auf amorphe Strukturen erweitert.
Durch einen Vergleich der Daten aus XRD und Ramanspektroskopie soll gezeigt werden,
dass zwei unterschiedliche Messmethoden, die theoretisch ähnliche Informationen über die
Ordnung liefern, so gut korrelieren, dass die Ramanspektren als Maß für die MRO genutzt
werden kann. Im folgenden Abschnitt werden daher die Korrelationslängen der verfügbaren
Proben bestimmt und diese Ergebnisse mit den Daten der Ramanspektroskopie verglichen.
Insbesondere soll gezeigt werden dass Solarzellen aus amorphem Silizium mit höherer MRO
eine geringere Degradation aufweisen.
3.2.1 Charakterisierung der Ordnung durch XRD
Abbildung 3.6: Messung und Entfaltung eines Diffraktogramms von amorphem Silizium, das
auf ein mit Chrom bedampftes Glassubstrat deponiert wurde.
In Abb. 3.6 ist ein Diffraktogramm von amorphem Silizium auf einem mit Chrom beschichte-
ten Glassubstrat sowie dessen Entfaltung in Untergrund, Substrat und Siliziumsignal gezeigt
(Details zur Entfaltung finden sich im Anhang). Die Chrombeschichtung wurde gewählt, da die
Diffraktogramme von Glas und amorphem Silizium sehr stark überlappen, was die Anpassung
erschwert. Das aufgedampfte Chrom dagegen ist kristallin, so dass nur ein scharfer Reflex im
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Diffraktogramm beobachtet wird, der gut modelliert werden kann und die Anpassung somit
nicht signifkant beeinflusst. Das Differenzsignal zeigt, dass sich das Diffraktogramm durch die
gewählten Parameter sehr gut anpassen lässt.
Im Winkelbereich zwischen 10° und 70° zeigt amorphes Silizium also eine Intensitätsver-
teilung mit zwei relativ breiten Peaks um 27° und 51°. Der erste Peak ist der FSDP, dessen
Halbwertsbreite als Maß für die MRO herangezogen wird [6].
Abbildung 3.7: Breite des TO Phonons und Halbwertsbreite des ersten scharfen Beugungspeaks
(FSDP) aus den Röntgendiffraktogrammen.
Der Zusammenhang zwischen der Halbwertsbreite (FWHM) des FSDP und der Breite des
TO-Phonons im Ramanspektrum, das die SRO charakterisiert, von amorphen Silizium ist in
Abb. 3.7 dargestellt. Die Daten zeigen deutlich, dass Proben mit größeren Phononenbreiten
auch bei XRD einen breiteren FSDP zeigen. Für die Bindungswinkel in amorphem Silizium
bedeutet dies also, dass bei geringeren Abweichungen der Tetraederwinkel auch die Dieder-
winkel zwischen benachbarten Tetraedern eine geringere Abweichung zeigen. Damit existiert
eine Verbindung zwischen der strukturellen Anordnung nächster und übernächster Nachba-
ratome und entsprechend zwischen der SRO und der MRO. Darüberhinaus liefern die Daten
aus Ramanspektroskopie und XRD eine gute Korrelation, obwohl mit diesen Methoden grund-
sätzlich verschiedene Eigenschaften untersucht werden, nämlich Gitterschwingungen bei der
Ramanspektroskopie und eine Elektronendichteverteilung bei XRD.
3.2.2 Medium Range Order und Staebler-Wronski-Effekt
Die lichtinduzierte Degradation von amorphem Silizium (Staebler-Wronski-Effekt) wirkt sich
auch auf den Wirkungsgrad von Solarzellen mit a-Si:H als Absorberschicht aus [16, 17]. Später
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wurde berichtet, dass sowohl Einzelschichten als auch Solarzellen mit höherer Ordnung in
der amorphen Struktur stabiler gegenüber diesem Effekt sein können (s. Kap. 2.3.1) [10, 18].
Um diese Erkenntnisse für Solarzellen zu überprüfen und auf eine verlässliche Datenbasis zu
stellen, sollen im Folgenden die Ergebnisse der strukturellen Ordnung und der Degradation
von Solarzellen korreliert werden.
Dazu wurden die Schichten aus der „Zimmermann-Serie“ sowie zwei Proben der „Muthmann-
Serie“ (★ bzw. ◾ in Abb. 3.3, 3.5 und 3.7) unter nominell gleichen Depositionsparametern als
Absorberschichten in Solarzellen eingebaut. Dabei ist zu beachten, dass die Schichteigenschaften
aufgrund des unterschiedlichen Substrats variieren können [78, 79]. Bei den Solarzellen wurde
Asahi Typ U (SnO2:F mit rauher Oberfläche) als Substrat verwendet und bei den Einzelschichten
untexturiertes Glas. Bei den verschiedenen Depositionen der Schichten wurden Silankonzen-
tration, Substrattemperatur sowie Leistung variiert, so dass die gewonnenen Ergebnisse nicht
auf die Veränderungen eines einzelnen Depositionsparameters zurückgeführt werden können,
sondern auf die strukturellen Eigenschaften des Materials.
Abbildung 3.8: Relative Degradation (a) und absolute Wirkungsgrade (b) von Solarzellen aus
amorphem Silizium vor und nach der Degradation gegen die Breite des ersten
scharfen Beugungspeaks der Röntgendiffraktogramme (FSDP) der Absorber-
schichten aufgetragen.
Die Solarzellen wurden einem Degradationsexperiment ausgesetzt und deren Wirkungsgra-
de vor und nach dem Experiment bestimmt. Dabei werden diese für 1000h einem der Sonne
ähnlichem Spektrum mit vergleichbarer Intensität ausgesetzt. Zusätzlich wird die Temperatur
auf 50°C angehoben, um realistische Operationsbedingungen zu simulieren. Diese Randbedin-
gungen haben sich als internationaler Standard etabliert, um die photovoltaischen Parameter
vergleichbar zu machen (s. a. [14]).
Nach der Degradation kann man davon ausgehen, dass die Solarzellen eine nahezu stabile Ef-
fizienz aufweisen. Die relative Degradation der Solarzellen ist in Abb. 3.8 a) gegen die Breite des
FSDP der Absorberschichten aufgetragen. Es zeigt sich der deutliche Trend, dass die Solarzellen,
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deren Absorberschichten einen breiteren FSDP im Diffraktogramm aufweisen, stärker degra-
dieren. Um zu zeigen, dass die initialen Effizienzen aller untersuchten Solarzellen auf ähnlich
hohem Niveau liegen, sind die absoluten Effizienzen vor und nach der Degradation in b) gezeigt.
Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass Absorberschichten mit hoher struktureller Ordnung
zu einer geringeren lichtinduzierten Degradation der Solarzellen führen.
3.2.3 Medium Range Order der amorphen Phase in mikrokristallinem Silizium
Die MRO lässt sich ebenfalls in der amorphen Phase von mikrokristallinem Silizium bestim-
men [6]. Williamson et al. haben dazu die Breite des FSDP sowie die zugehörigen Korrelations-
längen gegen den kristallinen Volumenanteil der Schichten aufgetragen (siehe Abb. 2.5, Kap. 2.5).
Die Korrelationslängen wurden dabei über die Halbwertsbreiten aus der Scherrer-Gleichung für
kristallines Material (Glg. 2.6) errechnet. Hier zeigte sich der Trend, dass die MRO mit zuneh-
mender Kristallinität weiter zunimmt. Da jedoch über den gesamten Kristallinitätsbereich nur
vereinzelt Daten gezeigt werden, bleibt die Validität und insbesondere der detailliertere Verlauf
zu prüfen.
Abbildung 3.9: Variation der Breite des FSDP in µc-Si:H (Vgl. Abb. 2.5). Die Datenpunkte von
Williamson et al. (◽) sind dabei aus [6] entnommen, die übrigen Proben (◾)
wurden in Jülich mittels CVD-Verfahren deponiert. Die gestrichelte Linie (- - -)
markiert die Breite des FSDP am Übergang zum teilkristallinen Wachstum. Die
Korrelationslängen wurden aus den Halbwertsbreiten über Glg. 2.6 ermittelt.
So wurden für die vorliegende Arbeit weitere Proben untersucht und ausgewertet, deren
kristalliner Volumenanteil im Bereich zwischen 30% und 80% variiert1. Die Halbwertsbreite des
1Zur Auswertung des kristallinen Volumenanteils XXRDc siehe Kapitel 4.1.2 auf Seite 48.
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FSDP und die zugehörigen Korrelationslängen in Abhängigkeit des kristallinen Volumenanteils
sind in Abb. 3.9 für die vorliegenden Proben (◾) zusammen mit den Ergebnissen von Williamson
et al. (◽) gezeigt. Obwohl die Diffraktogramme teilweise im Rahmen von früheren Arbeiten
aufgenommen und stark verrauscht sind, zeigt sich über einen weiten Kristallinitätsbereich ein
deutlicher Zusammenhang zwischen den aufgetragenen Größen. Die Streuung der Messwerte
ist vermutlich auf das ungünstige Signal-Rausch Verhältnis zurückzuführen. Daneben könnten
auch Inhomogenitäten in den Schichten zu einer Verbreiterung des FSDP führen, gerade wenn
Signale aus Streuvolumina mit unterschiedlicher MRO sich überlagern.
Es ist zu bemerken, dass in der Literatur bisher für Proben, die mit PECVD deponiert wurden,
die geringste gemessene Korrelationslänge bei 1,4 nm bzw. 1,2 nm liegt, während gesputterte
a-Si:H Schichten Korrelationslängen von unter 1 nm aufweisen können [6, 80]. Dies liegt wahr-
scheinlich daran, dass beim Sputterprozess deutlich höhere Ionenenergien freigesetzt werden
als bei der PECVD, so dass der Grad an struktureller Unordnung größer ist.
Die hier erhaltenen Daten bestätigen die früheren Ergebnisse und können sogar zeigen,
dass sich die Abhängigkeit zwischen struktureller Ordnung in der amorphen Phase und
kristallinem Volumenanteil über einen weiteren Bereich erstreckt. Lediglich zwischen 20%
und 30% sowie über 80% liegen keine Daten vor. Schichten mit geringerer Kristallinität sind
schwer zu produzieren, da bereits kleine Fluktuationen der Depositionsparameter zu einem
überwiegend kristallinen bzw. amorphen Wachstum führen können.
Eine detaillierte Untersuchung der Struktur von mikrokristallinem Silizium insbesondere im
Hinblick auf das Wachstum und die Evolution des kristallinen Volumenanteils findet sich im
folgenden Kapitel.
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Die Mikrostruktur von hydrogenisiertem mikrokristallinen Silizium (µc-Si:H) wird bereits seit
einigen Jahren eingehend mit unterschiedlichen Methoden wie z.B. Röntgenbeugung (XRD),
Ramanstreuung oder Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) studiert [24,81–83]. So konnte
gezeigt werden, dass dieses Material aus einer Mischphase von amorphen und kristallinen
Bereichen sowie Hohlräumen besteht. Der kristalline Volumenanteil Xc lässt sich dabei unter
anderem durch das Verhältnis von Wasserstoff (H2) zu Silan (SiH4) in der Reaktorkammer
einstellen. Die Silankonzentration SC ist definiert als das Verhältnis der jeweiligen Gasflüsse
gemäß:
SC = [SiH4][SiH4]+ [H2] (4.1)
Je geringer SC, desto höher Xc [81]. Insbesondere bei Schichten mit hohem Xc wachsen die
Kristallite in säulenförmigen Strukturen, bei geringeren Xc sind häufig annähernd sphärische
Kristallite in einer amorphen Matrix eingebettet [83]. Dies ist in Abb. 4.1 schematisch dargestellt.
Vetterl konnte außerdem zeigen, dass die Eigenschaften von Solarzellen, die µc-Si:H als Absor-
bermaterial nutzen, signifikant von Xc abhängen [24]. Die höchsten Effizienzen werden dabei
von Schichten mit Xc ≈ 55− 70% erzielt. Unter diesen Depositionsbedingungen haben bereits
geringe Parameteränderungen einen starken Einfluss auf Xc und man spricht vom Depositi-
onsregime am Übergang vom kristallinen zum amorphen Wachstum. Die Bestimmung von Xc
spielt also eine entscheidende Rolle bei der Charakterisierung von µc-Si:H für photovoltaische
Anwendungen.
4.1 Bestimmung des kristallinen Volumenanteils in
Dünnschichtsilizium
Im Rahmen dieser Arbeit werden zwei Methoden, mit denen Xc bestimmt werden kann,
vorgestellt – die Ramanspektroskopie und die Röntgenbeugung (XRD). Während XRD über
die Elektronendichte direkte Informationen über die atomare Struktur liefert, werden bei der
Ramanspektroskopie vibronische Zustände und damit interatomare Bindungen untersucht.
Man erhält also nur indirekt Informationen über strukturelle Eigenschaften. Bei beiden
Methoden werden Intensitäten zueinander ins Verhältnis gesetzt, die jeweils einer kristallinen
bzw. amorphen Phase zugeordnet werden. Der Zusammenhang zwischen gemessener und
eingestrahlter Intensität ist dabei durch den Wirkungsquerschnitt der jeweiligen Phase und des
physikalischen Prozesses gegeben.
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Abbildung 4.1: Skizze der Struktur mikrokristallinem Siliziums mit von rechts nach links stei-
gendem kristallinen Volumenanteil nach Vetterl [24]. Illustriert sind Kristallite
sowie eine Verteilung von amorphem Material und Hohlräumen.
Geht man allgemein davon aus, dass der Wirkungsquerschnitt unabhängig von der Kristal-
linität des untersuchten Materials ist, und lässt sich des weiteren das amorphe Signal (Ia) klar
von der kristallinen Phase (Ic) trennen, so ergibt sich Xc aus dem Verhältnis der gemessenen
Intensitäten der einzelnen Phasen gemäß:
Xc = IcIc + Ia (4.2)
Inwiefern diese Annahmen gerechtfertigt sind, wird bei der Vorstellung der jeweiligen Me-
thode gesondert diskutiert.
Es sei darauf hingewiesen, dass bei keiner der verwendeten Methoden ein kristalliner Vo-
lumenanteil im eigentlichen Sinne gemessen werden kann. In der Tat sind die beobachteten
Intensitäten - sei es bei TEM, XRD oder Ramanspektroskopie - proportional zur Anzahl der
Siliziumatome im Probenvolumen. Jedoch werden Volumina von Leerstellen oder Dichtedefizite
durch mit Wasserstoff abgesättigte Bindungen nicht mitgemessen, so dass sich die gemesse-
ne Kristallinität tatsächlich nur auf das von Siliziumatomen eingenommene Volumen bezieht
und nicht auf das gesamte Volumen der Probe. Der Begriff des „kristallinen Volumenanteils“
hat sich jedoch etabliert und wird auch in dieser Arbeit synonym verwendet, um etwaige
Missverständnisse zu vermeiden.
4.1.1 Analyse mittels Ramanspektroskopie
In Abb. 4.2 ist ein typisches Ramanspektrum von mikrokristallinem Silizium im Bereich zwi-
schen 400 cm−1 und 550 cm−1 gezeigt (Iges), sowie dessen Entfaltung in einen amorphen und
einen kristallinen Anteil. Das Ramanspektrum einer amorphen Referenzprobe (Ia) wird dabei so
in das gemessene Spektrum eingepasst, dass die Differenz von Messsignal und dem skalierten
amorphen Referenzspektrum (Ic) zwischen 400 cm−1 und 450 cm−1 möglichst nahe der Nulllinie
liegt. Dies ist insofern sinnvoll als dieses Differenzsignal das Ramanspektrum der kristallinen
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Bereiche der Probe repräsentiert und aufgrund der Auswahlregeln in diesem Bereich keine
Ramanintensität zu erwarten ist. Im Differenzspektrum fällt zunächst eine Schulter bei etwa
495 cm−1 auf, die in der Literatur auf die Präsenz von Stapelfehlern zurückgeführt wird [84].
Da solche nur in kristallinem Material vorkommen, wird diese Streuintensität dem kristallinen
Anteil der Probe zugerechnet. Eine zusätzliche Asymmetrie findet sich zudem in der Linien-
form des TO-Peaks von kristallinem Silizium. Dieser ist im Wesentlichen eine Faltung aus der
Phononenzustandsdichte und der Auswahlregel für das TO-Phonon. Die Phononenzustands-
dichte fällt jedoch im Bereich von ca. 480 cm−1 bis 560 cm−1 vergleichsweise stark ab, so dass der
Ramanpeak des TO-Phonons zu kleineren Wellenzahlen asymmetrisch verbreitert ist.
Die Ramankristallinität berechnet sich somit aus:
XRS,λc = IcIc + Ia (4.3)
Abbildung 4.2: Entfaltung des gemessenen Ramanspektrums Iges (—) in einen amorphen Ia (—)
und einen kristallinen Anteil Ic (—). Das Spektrum einer amorphen Probe wird
dabei so skaliert, dass die Differenz Ic zwischen 400 cm−1 und 450 cm−1 mög-
lichst nahe der Nulllinie liegt. Diese repräsentiert das Spektrum der kristallinen
Bereiche der Probe.
Zur Unterscheidung der verwendeten Messmethoden wird der kristalline Volumenanteil,
den man aus XRD Messungen erhält als XXRDc bezeichnet. Die mittels Ramanspektroskopie
gemessene Kristallinität wird XRS,λc genannt. Hierbei ist λ die für die Messung verwendete An-
regungswellenlänge in Nanometer. Abweichungen zwischen XRS,488c und X
RS,647
c wurden in [60]
berichtet und auf ein inhomogenes strukturelles Wachstum zurückgeführt. Tiefenaufgelöste
Messungen durch diskrete Ätzstufen bestätigten diese Vermutung nur teilweise, der Einfluss
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des Wirkungsquerschnitts der strukturellen Phasen wurde nicht diskutiert. Eine Diskussion
zur Wellenlängenabhängigkeit bei der Auswertung des kristallinen Volumenanteils findet sich
dagegen in [85].
Bei der Ramanspektroskopie kann sich der Wirkungsquerschnitt der amorphen Phase
von der kristallinen Phase unterscheiden, wenn sich die Absorption des gestreuten Lichts
bei 480 cm−1 (für die amorphe Phase) signifikant von der Absorption bei 520 cm−1 (für
die kristalline Phase) unterscheidet. In Abb. 2.6 auf S. 12 wurde bereits ein Vergleich der
spektralen Absorption von amorphem und kristallinem Silizium gezeigt. Hier wird deutlich,
dass insbesondere im Wellenlängenbereich um 647 nm die Absorptionskurven eine stark
unterschiedliche Steigung aufweisen. Dies könnte ein erster Hinweis darauf sein, dass das
Streulicht der beiden strukturellen Phasen unterschiedlich stark absorbiert wird, obwohl
dessen Energiedifferenz lediglich 40 cm−1 bzw. 5 meV beträgt. In diesem Fall würde die
Streuung aus amorphen und kristallinen Bereichen unterschiedlich stark gewichtet werden,
was wiederum eine Abhängigkeit des Wirkungsquerschnitts von Xc bedeutet. Dies würde dann
zu Abweichungen zwischen der gemessenen XRS,λc und der tatsächlichen Kristallinität Xc führen.
Um zu untersuchen inwiefern λ Einfluss auf das Ramanspektrum hat, muss also das Absorp-
tionsverhalten des Materials genauer analysiert werden. Bei Vernachlässigung von Reflexions-
verlusten wird auf einer infinitesimalen Länge dx gemäß dem Beer’schen Gesetz (Glg. 2.1) der
Betrag
dA = ∣dI∣ = αI0 exp (−α(λ)x)dx (4.4)
absorbiert. Hierbei wird α als effektiver Absorptionskoeffizient eines homogenen Mediums
angenommen. Die absorbierte Intensität ist ferner propotional zur Intensität des generierten
Ramanlichts auf dieser Länge. Der Proportionalitätsfaktor Σ ist dabei die Ramaneffizienz, die
angibt wie viele Photonen auf die Probe eingestrahlt werden müssen, um ein Ramanphoton
zu detektieren (Vgl. Kap. 2.4.1, S. 19). Diese ist neben der Wahrscheinlichkeit für das Auftreten
des Stokes-Prozesses auch vom Akzeptanzwinkel der Lichtsammlung sowie der spektralen
Transmission des Aufbaus abhängig. Das aus dx generierte Ramanlicht mit der Wellenlänge λ∗
wird auf dem Weg aus der Schicht heraus durch α(λ∗) abgeschwächt, so dass für die aus dx
detektierte Intensität dId gilt
dId = ΣdA exp [−α(λ∗)x]= ΣαI0 exp [−α(λ)x] exp [−α(λ∗)x]dx. (4.5)
Um nun die detektierte Gesamtintensität zu erhalten, muss über die Absorptionslänge in-
tegriert werden. Im vereinfachten Fall einer vollständigen Absorption des einfallenden Lichts
wird über den gesamten Halbraum integriert und man erhält
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Id = ∞∫
0
ΣαI0 exp{− [α(λ)+α(λ∗)] x}dx
= α(λ)
α(λ)+α(λ∗)ΣI0 exp{− [α(λ)+α(λ∗)] x}∣∞0
= ΣI0 α(λ)
α(λ)+α(λ∗) . (4.6)
Sei nun Ic bzw. Ia die Intensität, die aus den kristallinen bzw. amorphen Bereichen der Probe
detektiert wird. Dann lässt sich 4.6 in 4.3 einsetzen, so dass
XRS,λc = I0,cΣ α0α0+αcI0,cΣ α0α0+αc + I0,aΣ α0α0+αa . (4.7)
Hierbei sei α0 der Absorptionskoeffizient für die Anregungswellenlänge λ und αc und αa die
Absorptionskoeffizienten für die Wellenlänge des Lichts, das aus den amorphen bzw. kristallinen
Bereichen der Probe stammt. I0,c und I0,a ist jeweils der Anteil von I0, der in kristallinen bzw.
amorphen Phase absorbiert wird, so dass für den tatsächlichen kristallinen Volumenanteil
Xc = I0,cI0,c + I0,a (4.8)
gilt.
Kürzen von Σ und α0 aus 4.7 ergibt
XRS,λc = I0,c 1α0+αcI0,c 1α0+αc + I0,a 1α0+αa (4.9)= I0,c(α0 +αa)
I0,c(α0 +αa)+ I0,a(α0 +αc) (4.10)
= I0,c(1+ αaα0 )
I0,c(1+ αaα0 )+ I0,a(1+ αcα0 ) . (4.11)
Der direkte Vergleich von 4.11 mit 4.8, also der Ramankristallinität mit dem tatsächlichen
kristallinen Volumenanteil macht deutlich, dass bei XRS,λc die Verhältnisse αcα0 und
αa
α0
als
Korrekturterme eingehen. Wenn bei gegebener Anregungswellenlänge das Streulicht der
amorphen Anteile stärker bzw. schwächer absorbiert wird als das der mikrokristallinen Anteile,
wird die Kristallinität der Probe über- bzw. unterschätzt.
Die spektrale Absorption der Schicht kann mit photothermischer Deflektionsspektroskopie
(PDS) gemessen werden, wobei eine Auflösung von mindestens 5 meV notwendig ist, um das
Streulicht der unterschiedlichen Phasen zu trennen. Die spektrale Auflösung der zur Verfügung
stehenden Daten liegt jedoch bei etwa 20 meV. Damit ist ein direkter Vergleich nicht ohne
Weiteres möglich.
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Dieses Problem lässt sich umgehen, indem man die Absorptionskoeffizienten des anregenden
α(λ) und des gestreuten Lichts α(λ∗) in Abhängigkeit von der Kristallinität der Probe betrachtet.
Dies ist für die beiden üblicherweise verwendeten Anregungswellenlängen von 488 nm und
647 nm in Abb. 4.3 dargestellt. Als Absorptionskoeffizient bei der Wellenlänge des gestreuten
Lichts wurde dabei der Wert genommen, der spektral am nächsten bei 500 cm−1 liegt, also bei
500 nm bzw. 670 nm.
Abbildung 4.3: Absorptionskoeffizienten von Proben unterschiedlicher Kristallinität bei der
Anregungswellenlänge und der Stokes-Wellenlänge von 488 nm und 500 nm (a)
bzw 647 nm und 670 nm (b).
Betrachtet man zunächst den Absorptionskoeffizienten für den Streuprozess bei 488 nm,
so fällt auf, dass sowohl das anregende als auch das gestreute Licht mit zunehmender
Kristallinität schwächer absorbiert werden. Dies bedeutet zunächst, dass mit steigender
Kristallinität ein größeres Probenvolumen angeregt wird. Gleichzeitig wird aber auch das
gestreute Licht weniger stark absorbiert, so dass die gemessene Streuintensität annähernd
unabhängig von der Kristallinität ist. Dies bedeutet im Umkehrschluss, dass amorphe und
kristalline Bereiche ähnlich stark gewichtet werden. Also ist der Raman-Wirkungsquerschnitt
bei einer Anregungswellenlänge von 488 nm nahezu unabhängig von kristallinen Volumenanteil.
Bei der Anregungswellenlänge von 647 nm steigt ebenfalls das angeregte Volumen mit
zunehmender Kristallinität. Im Gegensatz dazu ist jedoch die Absorption des gestreuten Lichts
nahezu unabhängig vom kristallinen Volumenanteil. Vergrößert sich die Eindringtiefe des
Laserlichts bei konstanter Ausdringtiefe des Streulichts, wird weniger Streulicht detektiert.
Da dies für Proben mit steigender Kristallinität zunehmend der Fall ist, folgt daraus, dass
weniger Streulicht von den kristallinen Bereichen gemessen wird. Das bedeutet, dass der
kristalline Volumenanteil weniger stark gewichtet und damit unterschätzt wird. Der Raman-
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Wirkungsquerschnitt ist also bei einer Anregungswellenlänge von 647 nm abhängig von Xc.
Allerdings ist die Absorption für 488 nm im Vergleich zu 647 nm um etwa eine Größenord-
nung höher. Daher lassen sich absolute Differenzen unter Umständen nicht eindeutig erkennen.
Normiert man jedoch die Streulichtabsorption auf auf die Eindringtiefe der Photonen indem
man den Absorptionskoeffizienten für das gestreute Licht durch den für das anregende Licht
dividiert, so wird der Effekt der unterschiedlichen Eindringtiefen eliminiert und nur die Ab-
sorption des Streulichts im Material berücksichtigt. Variationen in der normierten Streulich-
tabsorption mit der Kristallinität sind dann ein eindeutiger Hinweis auf die Abhängigkeit des
Wirkungsquerschnitts von Xc. Diese Normierung ist in Abb. 4.4 für die beiden untersuchten
Anregungswellenlängen gezeigt. Nimmt man amorphe und kristalline Bereiche als isolierte Ab-
sorptionsmedien an, müsste eine lineare Abhängigkeit der normierten Absorption zu erwarten
sein, da sich der Absorptionskoeffizient linear mit der Kristallinität ändert. Die Steigung der
Ausgleichsgeraden liefert dann einen Hinweis für die relative Überschätzung einer strukturellen
Phase.
Abbildung 4.4: Auf die Eindringtiefe normierte Absorption des Streulichts bei einer Anregungs-
wellenlänge von 488 nm (◾) bzw 647 nm (●). Ferner sind die zugehörigen linearen
Ausgleichsgeraden gezeigt, wobei die beiden Datenpunkte mit einer normierten
Absorption nahe 1 nicht mit in die Regression eingeschlossen wurden.
Es sei darauf hingewiesen, dass die Absorption bei sehr geringen Kristallinitäten für Wellen-
längen um 500 nm sehr hoch ist. Dies kann dazu führen, dass das PDS-Signal eine Sättigung
erreicht und die tatsächlichen Absorptionskoeffizienten in diesem Bereich unterschätzt werden.
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Eine normierte Absorption >1 ist hierfür ein deutliches Zeichen, da in der Nähe der Bandkante
immer
α(λ2) > α(λ1) ∀ λ1 > λ2 (4.12)
gelten muss. Aus diesem Grund wurden bei der linearen Regression die beiden Datenpunkte
mit einer normierten Absorption nahe 1 vernachlässigt.
Betrachtet man nun die normierten Absorptionskoeffizienten in Abb. 4.4, so fällt auf, dass das
Streulicht bei einer Anregungswellenlänge von 488 nm mit steigender Kristallinität weniger stark
absorbiert wird und das Streulicht bei einer Anregungswellenlänge von 647 nm mit steigender
Kristallinität stärker absorbiert wird. Dies weist auf eine Überschätzung von Xc bei der Messung
von XRS,488c und eine Unterschätzung von Xc bei der Messung von X
RS,647
c hin.
Eine quantitative Aussage, wie stark XRS,λc von der tatsächlichen Kristallinität Xc abweicht,
kann an dieser Stelle jedoch noch nicht getroffen werden. Hierzu ist ein Vergleich mit der
XRD-Kristallinität notwendig. Dies wird im nachfolgenden Abschnitt beschrieben.
4.1.2 Analyse mittels Röntgenbeugung
Bei der XRD ist die Annahme der Unabhängigkeit des Wirkungsquerschnitts von Xc insofern
gerechtfertigt als die Streuintensität zunächst nur abhängig vom atomaren Formfaktor und damit
von der Anzahl der Elektronen im Siliziumatom ist. Damit sind die gemessen Peakintensitäten
der einzelnen Phasen direkt proportional zum Streuvolumen und XXRDc lässt sich aus dem
Verhältnis dieser Intensitäten bestimmen.
Es ist zu beachten, dass für diese Art der Auswertung ein angemessener Beugungswin-
kelbereich betrachtet werden muss. Bei der Verwendung von CuKα Strahlung misst man im
Winkelbereich zwischen 10° und 70° die beiden ersten Beugungsmaxima der amorphen Phase
sowie die Reflexe der (111), (220) und (311)-Netzebenen der kristallinen Phase. Reflexe, die bei
höheren Beugungswinkeln auftreten, sind zu schwach um signifikant zur Streuintensität beizu-
tragen und können daher bei der Auswertung des kristallinen Volumenanteils vernachlässigt
werden. In Abbildung 4.5 ist ein typisches Diffraktogramm von µc-Si:H sowie die Separation
von Untergrund, kristalliner (Xc) und amorpher Phase (Xa) gezeigt. Details über die Anpassung
finden sich im Anhang.
Analog zu Glg. 4.3 berechnet sich der kristalline Volumenanteil aus:
XXRDc = XcXc +Xa (4.13)
4.1.3 Vergleich von Ramankristallinität und XRD-Kristallinität
Nun lassen sich XXRDc und X
RS,λ
c gegeneinander auftragen und direkt vergleichen (siehe Abb. 4.6
für λ = 488 nm (◾) und λ = 647 nm (●)). Eine lineare Regression der Datenpunkte zeigt eine
nahezu identische Steigung von 1 für beide Wellenlängen. Dies ist insofern zu erwarten, als die
Abweichungen zwischen XXRDc und X
RS,λ
c über den gesamten Kristallinitätsbereich konstant
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Abbildung 4.5: Fit des XRD Signals (—) durch Anpassung des Untergrundes (- - -) und eines
amorphen (—), sowie kristallinen Anteils (—). Das Differenzsignal (—) zeigt
eine gute Übereinstimmung von Messdaten und Anpassung. In geschweiften
Klammern sind die hkl-Netzebenenreflexe von kristallinem Silizium indiziert.
sein müssen, wenn man wiederum kristalline und amorphe Bereiche als isoliert absorbierend
annimmt. Der Grund dafür ist, dass man für das Mischphasenmaterial dann einen effektiven
Absorptionskoeffizienten annehmen kann, der sich linear mit Xc ändert. Die Über- bzw. Unter-
schätzung von Xc hängt dann nur noch mit dem Verhältnis der Absorptionskoeffizienten für
das Streulicht der amorphen und kristallinen Phase zusammen und nicht mit Xc selbst. Für die
lineare Regression müssen dann natürlich die Punkte bei (0/0) außer acht gelassen werden.
Der Achsenabschnitt der Ausgleichsgeraden gibt nun absolut an, wie groß die Abweichung
von Ramankristallinität und XRD-Kristallinität ist. Bei λ = 488 nm beträgt der Achsenabschnitt−0, 7%± 3, 3%. Im Rahmen des Fehlers unterscheiden sich die beiden Kristallinitätswerte also
nicht. Für λ = 647 nm ist der Achsenabschnitt bei −9, 5%±3.2%, was bedeutet, dass der kristalline
Volumenanteil bei einer Anregungswellenlänge von 647 nm um etwa 10% unterschätzt wird.
Insbesondere der Bereich unter 40% ist hier statistisch nicht hinreichend gut belegt. Dies liegt
daran, dass stabile Wachstumsbedingungen in diesem Regime nur schwer zu erreichen sind
und so die Struktur sehr inhomogen wächst.
Der Hinweis auf eine Unterschätzung von Xc bei der Messung von XRS,647c aus Abb. 4.4 kann
also verifiziert und sogar quantifiziert werden. Die negative Steigung bei einer Anregungswellen-
länge von 488 nm, die auf eine Überschätzung von Xc hindeutet, wird nicht bestätigt. Hauptgrund
hierfür ist vermutlich eine fehlerbehaftete Auswertung des Absorptionskoeffizienten bei gerin-
gen Kristallinitäten, die einen starken Einfluss auf die Steigung der Ausgleichsgeraden hat (Vgl.
Abb. 4.4). Darüberhinaus ist die Datenbasis im niedrigen Kristallinitätsbereich unzureichend
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Abbildung 4.6: Vergleich von XRD-Kristallinität und Ramankristallinität bei Anregungswel-
lenlängen von 488 nm (◾) und 647 nm (●) sowie lineare Regression der Daten-
punkte. Die Winkelhalbierende (- - -) zeigt an, wo Ramankristallinität und XRD-
Kristallinität übereinstimmen.
und die Homogenität dieser Proben nicht gesichert. Starke Inhomogenitäten können deutliche
Abweichungen vom allgemeinen Trend zeigen.
Die Homogenität lässt sich mit einer gewissen Tiefenauflösung bestimmen, was im folgenden
Abschnitt in Bezug auf den kristallinen Volumenanteil detaillierter vorgestellt wird.
4.2 Tiefenaufgelöste Messungen des kristallinen Volumenanteils
Die Messung der Homogenität einer Siliziumdünnschicht in Wachstumsrichtung ist nicht nur -
wie im letzten Abschnitt angedeutet - unter akademischen Gesichtspunkten interessant, sondern
auch für die Funktion einer Solarzelle essentiell. In der Arbeit von van den Donker wurde
gezeigt, dass ein homogeneres Wachstum zu besseren Zelleffizienzen führt [27]. In Abb. 4.7
ist der kristalline Volumenanteil erhalten aus Ramanmessungen (ausgefüllte Symbole) sowie
Elektronenbeugung (offene Symbole) gegen die Schichtdicke aufgetragen. Außerdem haben
die Proben, die durch die geschlossenen Symbole dargestellt sind, einen Rückkontakt aus
ZnO und Silber, der allgemein zu höheren Kurzschlussstromdichten führt als ein einfacher
Silberrückkontakt. Es zeigt sich allerdings unabhängig von der Art des Rückkontakts, dass
die Zellen mit homogener Verteilung von Xc (◻,★) sowohl eine höhere Leerlaufspannung als
auch einen höheren Füllfaktor aufweisen als die Zellen mit einem stärkeren Gradienten in
Xc (◯,▴). Besonders hervorgehoben sind die Ergebnisse der Zelle mit einer Kristallinität im
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Bereich optimaler Phasenmischung und gleichzeitig homogener Struktur in Wachstumsrichtung
(★).
Abbildung 4.7: Einfluss der Filmhomogenität auf die Solarzelleneffizienz nach van den Donker
[86]
.
Diese Ergebnisse lassen vermuten, dass eine über die Schichtdicke homogene Verteilung von
Xc im Bereich einer optimalen Phasenmischung zu Solarzellen mit höherem Wirkungsgrad
führt. Die tiefenabhängige Messung des kristallinen Volumenanteils liefert daher wichtige Er-
kenntnisse über die Homogenität des Absorbermaterials. Es gibt verschiedene Möglichkeiten
Xc tiefenaufgelöst zu messen. Zum Beispiel durch GI-XRD unter verschiedenen Einfallswin-
keln [1,83], Ramanspektroskopie an Ätzkratern [60,87], mit unterschiedlichen Wellenlängen und
damit unterschiedlicher Informationstiefe [58, 60] oder auch lokal mittels Transmissionselek-
tronenmikroskopie an Querschnittproben [86]. Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei weitere
Verfahren entwickelt. Zum einen wird ein Ätzverfahren vorgestellt, das ermöglicht, definierte
Schrägen zu ätzen, so dass mikroskopisch die Ramankristallinität in verschiedenen Ätztiefen
gemessen werden kann. Zum anderen wird eine Möglichkeit gezeigt die Ramanspektroskopie
in-situ durchzuführen, wodurch die Kristallinität bereits während der Schichtdeposition gemes-
sen werden kann. Dieses Verfahren bietet zudem die Möglichkeit einer Prozesskontrolle, da die
Depositionsparameter während des Wachstums angepasst werden können, um gewünschte
Kristallinitäten zu erzielen.
4.2.1 GI-XRD unter variierendem Einfallswinkel
Um Xc mittels XRD tiefenaufgelöst zu messen, ist ein streifender Einfall der Röntgenstrahlen
notwendig (GI-XRD, Vgl. Kap. 2.4.2, S. 25). Ab Winkeln größer ωc erhöht sich die Eindringtiefe
mit größeren Einfallswinkeln, entsprechend erhält man durch Auswertung und Vergleich von
Messungen bei unterschiedlichen Einfallswinkeln ein Tiefenprofil der Kristallinität. Diese Me-
thode hat jedoch zwei entscheidende Nachteile. Zum einen lassen sich exakte Eindringtiefen
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nur schwer bestimmen. Dazu muss der Brechungsindex bekannt sein sowie der exakte Einfalls-
winkelω. Durch leichte Variationen in der Probenkippung, die durch den Messaufbau bedingt
sind, istω nur schwer exakt zu bestimmen.
Zum anderen sind die erhaltenen Werte für Xc - ähnlich wie bei der Ramanspektroskopie
- ein komplizierter Mittelwert des durchstrahlten Volumens, so dass eine gemessene Kristal-
linität nicht direkt einer Schichtdicke zugeordnet werden kann. Dennoch lassen sich mit dieser
Methode qualitative Aussagen über die Entwicklung der Kristallinität mit der Schichtdicke
bestimmen. Für die im Folgenden vorgestellten Untersuchungen wurden Proben mit jeweils un-
terschiedlichen Silankonzentrationsprofilen hergestellt, wodurch eine Variation des strukturellen
Wachstums induziert werden konnte.
Die Proben bestehen zunächst aus einer mikrokristallinen p-Schicht, die jeweils unter
nominell gleichen Bedingungen auf ein Glassubstrat deponiert wurde. Auf diese p-Schicht
wurden i-Schichten mit einer Dicke von etwa 1.1 µm aufgetragen. Neben einer Deposition
bei konstanter Silankonzentration (SC) bei der ein nahezu homogenes Wachstum erwartet
wird (Probe 1), wurden Schichten sowohl mit linear fallender als auch mit linear steigender SC
deponiert, um während des Schichtwachstums den Übergang von a-Si:H zu µc-Si:H (Probe 2)
bzw. umgekehrt (Probe 3) zu erzwingen.
Abbildung 4.8: XRD Kristallinität bei Messung unter verschiedenen Einfallswinkeln und in
Bragg-Brentano Geometrie (BB) für Proben, die mit konstanter (◾), linear steigen-
der (◾) und linear fallender (◾) Silankonzentration deponiert wurden.
Abb. 4.8 zeigt XXRDc dieser Proben unter vier verschiedenen Einfallswinkeln sowie bei einer
Messung in Bragg-Brentano Geometrie (BB). Für Details zur Auswertung sei auf S. 49 verwiesen.
Bei größeren Einfallswinkeln ω erhält man höhere Eindringtiefen. Grundsätzlich zeigen die
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Daten den erwarteten Trend: Die Kristallinität von Probe 1 ist nahezu konstant, während XXRDc
bei Probe 2 mit steigender Eindringtiefe fällt und und bei Probe 3 steigt XXRDc bei größeren
Einfallswinkeln. Dies bedeutet, dass Probe 2 mit zunehmender deponierter Schichtdicke höhere
Xc aufweist, während der kristalline Volumenanteil bei Probe 3 einen gegenteiligen Verlauf
aufweist. Diese Ergebnisse sind konsistent mit den angewandten Depositionsbedingungen und
zeigen im Ansatz den erwarteten Phasenübergang.
Das homogene Wachstum von Probe 1 bestätigt sich in einer Kristallinität aus der BB-Messung
auf sehr ähnlichem Niveau. Für die anderen beiden Proben ergeben sich Werte, die signifikant
unter dem Wert der höchsten Eindringtiefe bei den GI-Messungen liegen. Dies lässt sich haupt-
sächlich durch die einfallswinkelabhängige Informationstiefe begründen (Vgl. Kap. 2.4.2 auf S.
25). Bei flachen Einfallswinkeln findet die Beugung bevorzugt in der Nähe der Schichtoberfläche
statt, so dass diese Bereiche stärker gewichtet werden als in BB-Geometrie. Abweichungen
zwischen den Kristallinitäten, die aus der BB-Konfiguration bei hohen Einfallswinkeln unter
streifendem Einfall erhalten werden, können demnach einen Hinweis dafür liefern, ob der
Übergang von amorph zu kristallin eher in der Nähe des Substrats oder nahe der Oberfläche
stattfindet.
Bei Probe 2 misst man in BB-Konfiguration eine geringere Kristallinität als beim größten
Einfallswinkel unter streifendem Einfall. Dies würde bedeuten, dass der Phasenübergang
von amorph zu kristallin tendenziell in der Nähe des Substrats, also in einer früheren Phase
der Deposition stattgefunden hat. Dagegen ist die Abweichung der BB-Kristallinität von der
GI-Kristallinität beim höchsten Einfallswinkel bei Probe 3 deutlich geringer. Dies lässt darauf
schließen, dass der entsprechende Phasenübergang in der Nähe der Oberfläche stattfindet.
Eine Problematik bei der Auswertung ergibt sich jedoch dadurch, dass das Diffraktogramm
der Messung in BB-Geometrie wesentliche Beiträge vom Glassubstrat aufweist. Da die
Streuintensitäten von amorphem SiO2 unter anderem auch im Bereich des amorphen Siliziums
liegen, wird zur Separation dieser Streuintensitäten ein weiterer Freiheitsgrad benötigt. Damit
ist auch der Untergrund der Messung schwerer zu modellieren und die Unsicherheit auf die
Auswertung der Kristallinität erhöht sich deutlich (Vgl. Fit-Prozeduren im Anhang).
GI-XRD Messungen unter verschiedenen Einfallswinkeln können also qualitativ den Verlauf
der Kristallinität in der Schicht abbilden, liefern jedoch nur limitierte Informationen über die
exakte Tiefenauflösung von Xc. Eine geeignetere Methode mittels Ramanspektroskopie an
definiert geätzten Schichten wird im folgenden Abschnitt vorgestellt.
4.2.2 Ramanspektroskopie an geätzten Schichten
Das nasschemische Ätzen von Dünnschichtsilizium mittels KOH ist eine bewährte Methode
Material abzutragen ohne die Struktur des ungeätzten Teils signifikant zu verändern. Die
Ätzrate hängt dabei von der kristallographischen Orientierung der Netzebenen ab [88]. In den
hier vorliegenden Schichten ist diese über den Bereich, der geätzt wird, weitgehend zufällig
verteilt, so dass Effekte einer anisotropen Ätzrate im kristallinen Material vernachlässigt werden
können. Theoretisch denkbar ist dagegen für die vorliegenden Schichten eine Abhängigkeit der
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Ätzrate von der Kristallinität. In Vorversuchen wurden jedoch keine signifikanten Variationen
festgestellt.
In der Regel wird ein Tropfen der Lauge auf die Schicht gebracht und kurz über einer Heiz-
platte erhitzt. Die Oberflächenoxidation ist häufig eine erste Barriere, die durch die hohen
Temperaturen der Heizplatte überwunden werden kann. Problematisch ist bei diesem Verfahren
jedoch das Ätzen einer klar definierten Struktur sowie die Reproduzierbarkeit der Abtragung.
Um jedoch mit mikroskopischer Ramanspektroskopie Messungen in möglichst vielen verschie-
denen Ätztiefen durchführen zu können, ist eine gewisse Kontrolle des Ätzprofils notwendig.
Ein Lösungsansatz für diese Aufgabe, der im Rahmen dieser Arbeit entwickelt wurde, wird nun
vorgestellt (s. a. [87]).
Abbildung 4.9: Abmessungen der Mikrofluidzelle und Simulation des Konzentrationsgradien-
ten bei der Durchströmung zweier Flüssigkeiten.
Dieses Verfahren wurde aus der Mikrofluidik entlehnt (Vgl. Ref. [89, 90]). Hierzu wird eine
Flusszelle aus Polydimethylsiloxan (PDMS) präpariert. Dieser Kunststoff hat den Vorteil, dass
er inert gegen KOH ist und sich relativ einfach in Form gießen lässt. Die Geometrie und
die Abmessungen der Zelle können aus Abb. 4.9 entnommen werden. Der Farbverlauf stellt
schematisch den Konzentrationsgradienten zweier Flüssigkeiten dar. Durch Spritzenpumpen
können diese so eingeströmt werden (roter bzw. blauer Pfeil), dass sie annähernd parallel durch
die Zelle gedrückt werden und durch einen gemeinsamen Abfluss abfließen (violetter Pfeil).
Nutzt man hierfür KOHaq und destilliertes Wasser, so entsteht ein Konzentrationsgradient der
OH−-Ionen. Dieser bewirkt eine Diffusion der Ionen senkrecht zur Flussrichtung und damit
entsteht ein stetiges Konzentrationsprofil über die Flusszelle. Diese ist nach oben hin geöffnet,
so dass hier die zu ätzende Schicht mit der Flüssigkeit in Kontakt kommen kann.
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Da nun die Ätzrate sehr stark von der Konzentration der Ätzionen abhängt, wird dort
mehr Material geätzt wo die Konzentration höher ist. Setzt man also diese Flusszelle auf eine
Siliziumdünnschicht auf, so entsteht ein schräges Ätzprofil mit hinreichend geringer Steigung,
so dass Messungen mit guter Tiefenauflösung ermöglicht werden.
Abbildung 4.10: Tiefenprofil einer geätzten Schicht (—) und an verschiedenen Positionen ge-
messene Ramankristallinitäten (●). Die Fehlerbalken ergeben sich aus Unsi-
cherheiten bei der Auswertung der Kristallinität und bei der Bestimmung des
Messpunkts auf der Probe relativ zum Ätzprofil.
Nachdem die geätzte Oberfläche über ein Profilometer vermessen wurde, kann der entspre-
chende Bereich im Ramanmikroskop (s. Abb. 2.11, S. 22) identifiziert und zugeordnet werden.
Der Ramanlaser wird dann entsprechend positioniert und durch die Bewegung des Tisches
in x-Richtung über die Probe gerastert, so dass Ramanspektren an verschiedenen Positionen
aufgenommen werden. Diese können über die Messung des Profilometers in Ätztiefen übersetzt
werden.
In Abbildung 4.10 ist für die Probe 2 exemplarisch ein solches Ätzprofil im Querschnitt, sowie
die gemessenen Werte von XRS,488c an verschiedenen Stellen des Profils dargestellt. Man beachte
hier die unterschiedlichen Längenskalen an x- und y-Achse, so dass die Steigung zwischen
x = 1200µm und x = 1400µm etwa 0,17° beträgt. Die Unsicherheit der Positionierung des
Lasers auf der Probe wurde mit 50µm abgeschätzt. Im Bereich ab etwa x = 1400µm macht sich
der Einfluss der p-Schicht bemerkbar, die eine höhere Kristallinität aufweist als das darüber
deponierte Material. Dies ist der Grund für den Anstieg von XRS,488c zwischen x = 1400µm und
x = 2000µm. Auffällig ist der Verlauf des Ätzprofils bei etwa x = 750µm, wo eine Stelle geätzt
wurde, die theoretisch unbeeinflusst sein sollte. Dieses Verhalten kann auftreten, wenn in der
Flusszelle ein zu großer Druck herrscht. Dann fließen die Flüssigkeiten nicht komplett durch
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Abbildung 4.11: Ramankristallinität in verschiedenen Ätztiefen von einer Probe, die mit kon-
stanter SC (◾), linear fallender SC (●) und linear steigender SC (▴) deponiert
wurden. Durch den scharffierten Bereich ist der Einfluss der p-Schicht auf die
Messung angedeutet. Der graue Bereich zeigt das Glassubstrat.
den Abfluss ab, sondern vermischen sich insbesondere im Randbereich. Dies führt dort zu einer
höheren Ätzionenkonzentration und damit auch zur Abtragung des Materials.
Führt man entsprechende Messungen auch an den anderen Proben durch, so kann man
XRS,488c gegen die Ätztiefe für die Proben 1-3 auftragen. Dies ist in Abb. 4.11 gezeigt. Der graue
Bereich deutet das Glassubstrat an, das praktisch nicht geätzt wird. Die Schraffierung zeigt den
Bereich an, in dem die p-Schicht einen signifikanten Einfluss auf die Messung des kristallinen
Volumenanteils hat. Die Fehlerbalken in y-Richtung resultieren aus Ungenauigkeiten in der
Auswertung, die insbesondere zum tragen kommen, wenn das Substratsignal bei geringen
Schichtdicken in die Auswertung mit einbezogen werden muss. Die Fehlerabschätzung auf die
Ätztiefe ergibt sich aus der erwähnten Ungenauigkeit auf Positionierung (Vgl. Fehlerbalken
aus 4.10) und der Steilheit des Ätzprofils an dieser Stelle. Ein steileres Profil führt demnach
zu einer größeren Unsicherheit auf die Tiefe in der die Messung durchgeführt wurde. Da alle
Proben eine ähnliche Schichtdicke von etwa 1,3µm aufweisen, ist erkennbar, dass für Probe 1
Messungen in größeren Ätztiefen fehlen. Dies liegt daran, dass diese Probe nicht komplett bis
zum Substrat geätzt wurde, so dass in größeren Tiefen keine Messungen durchgeführt werden
konnten.
Durch die Ramanspektroskopie an den geätzten Profilen werden die aus Abb. 4.8 erhaltenen
Ergebnisse nicht nur bestätigt, sondern man erhält auch eine detaillierte Information über
das strukturelle Wachstum der Schicht. Insbesondere sieht man bei Probe 2, dass das Material
nach der Deposition der p-Schicht amorph wächst und innerhalb weniger hundert Nanometer
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Wachstum Kristallinitäten von über 60 % erreicht. Bei Probe 3 beobachtet man zunächst einen
Anstieg der Kristallinität nach der Deposition der p-Schicht, bevor XRS,488c ebenfalls innerhalb
weniger hundert Nanometer auf Werte nahe 0 absinkt. Die Abweichungen von einer konstanten
Kristallinität bei Probe 1 lassen sich durch Inhomogenitäten in der Schicht erklären.
Ein Vergleich der tiefenaufgelösten Messung von Xc zwischen GI-XRD und Ramanspektro-
skopie an geätzten Schichten zeigt also, dass man mittels Ramanspektroskopie eine wesentlich
detailliertere Tiefeninformation erhalten kann. Jedoch ist die Auflösung weiterhin limitiert durch
die Informationstiefe des Lasers, die je nach Kristallinität der Probe zwischen 30 nm und 150 nm
liegen kann.
4.2.3 Tiefenauflösung mittels in-situ-Ramanspektroskopie
Eine weitere Möglichkeit der tiefenaufgelösten Strukturaufklärung von Siliziumdünnschichten
besteht in der Messung der Ramankristallinität bereits während der Deposition, also in-situ.
Diese Methode ermöglicht zudem auch eine Prozesskontrolle, indem die Depositionsparameter
während des Schichtwachstums entsprechend der gewünschten Kristallinität angepasst werden
können.
Um die Verlässlichkeit und Konsistenz dieser Methode zu zeigen, wurde XRSc sowohl in-
situ (◯) als auch mit dem o.g. Ätzverfahren ex-situ (◾) gemessen. Die Silankonzentration wurde
dabei Stufenweise erhöht, um deutliche Änderungen in der Kristallinität zu erzielen. Die
Ergebnisse der Ramankristallinitäten sowie der Verlauf der Silankonzentration sind in Abb. 4.12
über die Schichtdicke aufgetragen.
SC wurde jeweils nach 15 min Depositionszeit geändert und lässt sich in drei Bereiche einteilen
(I, II, III), die unterschiedliches Schichtwachstum zeigen. In Bereich I bildet sich zunächst eine
weitgehend amorphe Inkubationsschicht aus (siehe [24]), die jedoch aufgrund der hohen SC
relativ dünn ist und wegen der eingeschränkten Tiefenauflösung nur unzureichend detektiert
wird. So steigt die Kristallinität von etwa 50 % auf 70 % an bevor Bereich II beginnt. Hier wird
ein relativ konstantes Niveau von ca. 65-70 % erreicht. In der letzten Depositionsphase fällt dann
XRSc auf 40 % (in-situ) bzw. 20 % (ex-situ).
Im Rahmen der Messgenauigkeit wurde also eine sehr gute Übereinstimmung zwischen
in-situ- und ex-situ-Messungen gefunden. Die Abweichungen insbesondere insbesondere in
Bereich III sind möglicherweise durch die bei den Messungen unterschiedlichen Wellenlängen
(532 nm in-situ und 488 nm ex-situ) bedingt, die zu leicht unterschiedlichen Eindringtiefen
führen. Aufgrund des starken Kristallinitätsgradienten und des Übergangs zum amorphen
Wachstum könnten bei der geringeren Eindringtiefe bei 488 nm kleinere Werte für XRSc gemessen
werden als bei der in-situ-Konfiguration. Ebenfalls wäre ein Einfluss durch den Energieeintrag
des Lasers auf das Schichtwachstum denkbar. Gerade im Übergangsbereich reagiert es
besonders sensitiv auf die Depositionsparameter. So könnte der zusätzliche Energieeintrag des
Lasers lokal die Temperatur erhöhen und damit zu kristallinerem Wachstum führen. Da jedoch
bei der Wahl der Messparameter besonders Wert darauf gelegt wurde, dass der thermische
Einfluss des Lasers auf die Schicht minimal ist, wird dieser Effekt als nicht signifikant angesehen.
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Abbildung 4.12: (a) Vergleich von in-situ- (◯) und ex-situ-Kristallinität (◾) in Abhängigkeit von
der deponierten Schichtdicke nach Muthmann [62]. (b) Zugehöriger Verlauf
der Silankonzentration.
Die tiefenaufgelöste Bestimmung des kristallinen Volumenanteils in µc-Si:H ist von zentraler
Bedeutung bei der Untersuchung der Mikrostruktur dieses Materials. Die Ramanspektroskopie
mit unterschiedlichen Anregungswellenlängen sowie die Röntgenbeugung unter verschiedenen
Einfallswinkeln können nur einen komplizierten Mittelwert über das untersuchte Probenvolu-
men für Xc liefern. Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei weitere Verfahren eingeführt und
vorgestellt, die dieses Problem umgehen. Zum einen ermöglicht ein spezielles Ätzverfahren die
Durchführung der mikroskopischen Ramanspektroskopie in unterschiedlichen Ätztiefen. Zum
anderen wurde eine Depositionskammer mit einem Ramanspektrometer ausgerüstet. Damit
erhält man einen Zugang zur Mikrostruktur der wachsenden Schicht und kann so nicht nur die
Kristallinität tiefenabhängig messen, sondern auch gezielter einstellen.
4.3 Auswirkung der Vorzugsorientierung auf
Solarzelleneigenschaften
Ist im Material eine Textur präsent (Vgl. Kap. 2.1.1, S. 6), kann dies zu unterschiedlichen elektro-
nischen, optischen und auch mechanischen Eigenschaften in verschiedenen Raumrichtungen
führen. Dementsprechend sind auch Auswirkungen auf die Eigenschaften von Solarzellen
denkbar, wenn deren Absorbermaterial eine Textur aufweist. So geben einige Autoren in der
Literatur an, dass eine Vorzugsorientierung der µc-Si:H Kristallite in der [110]-Richtung einen
besseren Ladungsträgertransport ermöglicht [91, 92] und zeigen höhere Solarzellenwirkungs-
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grade für dieses Material [93]. Es wurden Vorzugsorientierungen in der [111]-Richtung der
initialen Wachstumsphase von isolierten Kristalliten gefunden, während kompaktere, kolumna-
re Kristallite eine Textur in [110]-Richtung aufwiesen [94]. Sowohl im Übergangsregime vom
amorphen zum kristallinen Wachstum [95], als auch bei geringen Silankonzentrationen [59, 96]
wird von einer <110> Vorzugsorientierung berichtet. Die Beschädigung der Schichtoberfläche
durch hochenergetische Ionen scheint einen Einfluss auf die Textur zu haben, jedoch ist dieser
Wachstumsprozess noch nicht vollständig verstanden [47, 97].
Grundsätzlich lässt sich die Textur durch Beugungsexperimente wie Röntgenbeugung oder
Transmissionselektronenmikroskopie ermitteln. Um die Auswirkungen einer Textur auf die
Solarzelleneigenschaften zu bestimmen, wurde eine Serie von i-Schichten für Solarzellen bei
unterschiedlichen, nominell konstanten SC deponiert und die Textur mit den Zelleigenschaften
verglichen (siehe auch [98]).
4.3.1 Röntgenbeugung
Tabelle 4.1: Solarzelleneigenschaften sowie strukturelle Paramter der zugehörigen i-Schichten,
die bei unterschiedlichen SC deponiert wurden. Die Solarzellen besitzen einen
Ag-Rückkontakt.
SC [%] VOC [mV] jSC [mA/cm2] FF [%] η [%] XXRDc [%]
I220
I111
0,71 473 17,4 69,4 5,71 74,8 0,71
0,8 479 19,1 70,3 6,43 71,5 0,76
0,85 494 18,4 69,7 6,32 68,9 0,76
0,9 512 18,4 72,2 6,8 57,9 0,99
0,97 507 18,3 71,7 6,58 58,1 0,84
1,02 513 19,1 72,7 7,12 55,5 0,43
1,04 650 11 53 3,5 0 -
Die Textur in Wachstumsrichtung lässt sich mittels Röntgenbeugung in Bragg-Brentano Geo-
metrie (BB-XRD) analysieren. In dieser Konfiguration werden nur solche Röntgenphotonen
detektiert, die an Netzeben gebeugt wurden, welche parallel zur Substratoberfläche verlaufen.
Über den Vergleich der relativen Intensitäten zu einem Pulverstandard lässt sich eine Aussage
über die bevorzugte Orientierung treffen. Für Silizium sind die relativen Intensitäten der beob-
achteten Netzebenenreflexe: I111 ∶ I220 ∶ I311 = 1 ∶ 0, 55 ∶ 0, 3 [59,99]. In der Literatur wird häufig
die Wichtigkeit der [110]-Richtung betont und entsprechend ist I220I111 ein Maß für den Grad der
Vorzugsorientierung dieser Richtung.
Um einen möglichen Zusammenhang zwischen einer Textur und Wirkungsgraden von Solar-
zellen zu untersuchen, wurde eine Reihe von Solarzellen präpariert. Deren Absorberschichten
wurden jeweils mit unterschiedlichen - nominell konstanten - Bedingungen deponiert, während
die übrigen Prozessparameter nicht variiert wurden. Man erhält somit Absorberschichten mit
unterschiedlichen kristallinen Volumenanteilen, die auf ihre Vorzugsorientierung hin untersucht
werden können.
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Abbildung 4.13: Wirkungsgrad von Solarzellen bei unterschiedlichen Intensitätsverhältnissen
der Netzebenenreflexe {220} und {111}. Die spitzen Klammern deuten den
Bereich einer Vorzugsorientierung in hkl-Richtung an, wobei das Intensitäts-
verhältnis bei zufälliger Orientierung der Kristallite durch die senkrechte, ge-
strichelte Linie (- - -) gekennzeichnet ist. In der rechten unteren Ecke ist zur
Veranschaulichung der Bereich nahe des Pulverstandards vergrößert darge-
stellt.
In Tabelle 4.1 sind die entsprechenden Solarzelleneigenschaften mit Ag-Rückkontakt sowie die
strukturellen Paramter der zugehörigen i-Schichten aufgelistet. Es zeigt sich der zu erwartende
Trend, dass XXRDc mit zunehmender SC abnimmt, insbesondere findet der Übergang zum
amorphem Wachstum in einem sehr engen Fenster statt (von 1,02% auf 1,04%). Bis zu SC = 1, 02%
steigen alle Solarzellenparameter (Leerlaufspannung VOC, Kurzschlussstromdichte jSC und
Füllfaktor FF) nahezu kontinuierlich an, bis die optimale Phasenmischung aus kristallinem und
amorphem Silizium für dieses Depositionsregime erreicht ist. Bei einer geringeren Kristallinität
steigt zwar VOC weiter an, jedoch brechen jSC und FF abrupt ein und sind damit für das Absinken
von η verantwortlich.
Ein Blick auf die Werte von I220I111 zeigt jedoch, dass die Solarzelle mit der höchsten Effizienz
keine Vorzugsorientierung in [220]-Richtung besitzt. In der Tat lässt sich sogar eine minima-
le Textur in [111]-Richtung festellen, legt man den Literaturwert von 0,55 für eine zufällige
Orientierung der Kristallite zu Grunde.
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(a) (b)
Abbildung 4.14: Hellfeldbild (oben) und zugehöriges Beugungsmuster (unten) der ZnO-Schicht
(a) und der Absorberschicht aus µc-Si:H (b) der Solarzelle von Y. Mai [100].
Nun sind die gezeigten Effizienzen jedoch im Vergleich zu früheren Publikationen weiter
verbesserungsfähig (z.B. von Mai 2006 [100] oder Gordijn 2011 [101]), das heißt, es könnte
argumentiert werden, dass Material mit einer entsprechenden Textur zu noch höheren
Effizienzen führt. Aus diesem Grund wurden Proben, die in diesen Publikationen verwendet
wurden ebenfalls auf ihre Textur hin untersucht und mit den Proben der vorgestellten SC-Serie
verglichen1. Abb. 4.13 zeigt die Auftragung von η gegen I220I111 , sowie den Pulverstandard bei
I220
I111
=0,55 (- - -). Die Intensitätsverhältnisse, die von anderen Gruppen beobachtet wurden, sind
jedoch deutlich höher. So berichten beispielsweise Vallat-Sauvin et al. einen Wert von I220I111 =3,5
und Sugano et al. I220I111 =4 ( [95] bzw. [96]) und setzen diese Werte für gute Absorberschichten
voraus. Matsui et al. zeigen einen Wirkungsgrad von 7,4% mit Absorberschichten bei denen
I220
I111
≈ 3, 2 ist [93]. Im Vergleich zu den hier vorliegenden Proben zeigt sich also eine deutlich
stärkere Vorzugsorientierung bei vergleichbaren Wirkungsgraden der zugehörigen Solarzellen.
Eine detailliertere Untersuchung der Vorzugsorientierung ermöglicht auch die Transmissi-
onselektronenmikroskopie. Die Solarzelle mit dem hier vorgestellten höchsten Wirkungsgrad
wurde für diese Messmethode präpariert. Die dadurch erhaltenen Ergebnisse finden sich im
folgenden Abschnitt.
4.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie
Um einen detaillierten Einblick in die lokale Struktur zu erhalten, wurde ein Teil der Solarzelle,
deren Wirkungsgrad 8,7% beträgt, durch einen fokussierten Ionenstrahl für die Transmissions-
1Alle Proben wurden mit einer einfachen Silberschicht als Rückreflektor präpariert.
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(a) (b) (c)
Abbildung 4.15: (a)-(c) Beugungsmuster bei unterschiedlichen Blendenpositionen (oben) und
zugehörige Dunkelfeldbilder (unten) des µc-Si/ZnO-Schichtsystems.
elektronenmikroskopie präpariert (FIB-Lamelle). In Abb 4.14 sind ein Hellfeldbild mit einem
Blendendurchmesser von etwa 800 nm sowie das zugehörige Beugungsbild für die TCO-Schicht
aus ZnO (a) und die Absorberschicht aus µc-Si:H (b) gezeigt. Die dunklen Stellen im Hellfeldbild
(oben) zeigen kristalline Bereiche an, die für die gewählte Beobachtungsrichtung die Beugungs-
bedingung erfüllen. Die aus diesen Bereichen gebeugten Elektronen bilden das entsprechende
Beugungsmuster (unten). Im Falle von Kristallen mit sehr starker Vorzugsorientierung erwartet
man einzelne helle Punkte, die Netzebenenscharen zugeordnet werden können. Das ist im Falle
des ZnO deutlich zu sehen, die untersuchte Stelle des TCOs weist also eine sehr starke Textur
auf.
Im Gegensatz dazu erkennt man im Beugungsmuster der Absorberschicht Ansätze von
Debye-Scherrer-Ringen, die typischerweise auf eine zufällige Anordnung der Kristallite hinwei-
sen. Inhomogenitäten in der Helligkeit der jeweiligen Ringe können auf eine unzureichende
Statistik hindeuten, die durch die Auswahl eines größeren Bereichs verbessert werden kann.
Alternativ kann man eine Kreisblende über die Beugungsringe legen und im zugehörigen
Dunkelfeldbild erkennen, welche Bereiche der Probe zur Streuung beitragen. Dies ist für unter-
schiedliche Positionen der Kreisblende (a)-(c) in Abbildung 4.15 gezeigt. Neben den Signalen
von Silizium kann man ebenfalls Beugungsintensitäten einer Platinschicht erkennen, die zur
Präparation der FIB-Lamelle auf die Probe deponiert wurde. Außerdem sind Beiträge des sehr
stark vorzugsorientierten ZnO erkennbar. Eine Variation der Kreisblendenposition (oben) be-
deutet hier, dass Streubeiträge von unterschiedlich orientierten Netzebenen gemessen werden,
deren Positionen im Dunkelfeldbild der Probe (unten) als helle Bereiche erscheinen. Man sieht,
dass unabhängig von der Position der Kreisblende eine zufällige Verteilung von Si-Kristalliten
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(a) (b)
Abbildung 4.16: Hellfeldbilder (oben) und zugehörige Beugungsmuster (unten) des µc-Si/ZnO-
Schichtsystems bei einer Verkippung der Probe gegen den Elektronenstrahl
von -45° (a) und +45° (b).
erkennbar ist, wodurch eine Vorzugsorientierung in Wachstumsrichtung ausgeschlossen werden
kann.
Bei Dünnschichten selten beobachtet, jedoch theoretisch denkbar ist ferner eine Vorzugsori-
entierung in lateraler Richtung. Um eine solche auszuschließen, kann die Probe gegen den
einfallenden Elektronenstrahl verkippt und das zugehörige Beugungsmuster aufgenommen
werden. In Abbildung 4.16 sind entsprechende Aufnahmen für eine Verkippung von -45° (a) und
+45° (b) gezeigt. Die Drehachse der Kippung liegt in der Bildebene und verläuft von oben nach
unten. Beide Beugungsbilder sind sehr ähnlich und zeigen wiederum deutlich die Einzelreflexe
des ZnO sowie die Debye-Scherrer-Ringe, die aus der Streuung am mikrokristallinen Silizium
entstehen. Hieraus lässt sich wiederum deutlich erkennen, dass die Absorberschicht auch in
lateraler Richtung keine Vorzugsorientierung aufweist.
Die hier untersuchte Solarzelle weist einen relativ hohen Wirkungsgrad im Vergleich zu ande-
ren Solarzellen auf, deren Vorzugsorientierung in der Literatur diskutiert und als notwendig
für hohe Wirkungsgrade vorausgesetzt wird. Damit widerlegen die vorliegenden Ergebnis-
se diese Notwendigkeit und zeigen statt dessen, dass relativ hohe Wirkungsgrade auch mit
Absorberschichten ohne kristallographische Textur erzielt werden können.
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Im folgenden Kapitel wird die Mikrostruktur von mikrokristallinem Siliziumkarbid untersucht,
welches mittels HWCVD und PECVD in einer Stöchiometrie von 1:1 deponiert wurde. Dies ist
eine Grundvoraussetzung, um stabiles SiC zu erhalten, das keine separierten Kohlenstoff- oder
Siliziumphasen enthält. Neben zusätzlichen Defekten an den dann entstehenden Phasengrenzen,
würden isolierte C- oder Si-Phasen zu unerwünschten Materialeigenschaften wie zum Beispiel
einer erhöhten Absorption führen.
Nominell undotiertes, stöchiometrisches µc-SiC:H zeigt bei der elektrischen Leitfähigkeit das
Verhalten eines n-Typ Halbleiters, was auf eine unabsichtliche Inkorporation von Sauerstoff
und/oder Stickstoff zurückgeführt wird [102]. Dieses Material konnte bereits erfolgreich in
Solarzellen aus mikrokristallinem Silizium in der n-i-p-Konfiguration verwendet werden, wobei
Wirkungsgrade von über 9% erreicht wurden [29]. Bei der Herstellung einer Kombination aus
einer amorphen und einer mikrokristallinen Solarzelle auf einem Glassubstrat in Form einer
sogenannten Tandemzelle ist jedoch die p-i-n-Konfiguration wünschenswert, die eine Beleuch-
tung von der p-Schicht aus ermöglicht. Durch diese Konfiguration wird der zurückzulegende
Weg für die generierten Löcher verkürzt, die in in a-Si:H eine deutlich geringere Mobilität
aufweisen als die Elektronen [103]. Um auch in dieser Konfiguration eine Fensterschicht
aus µc-SiC:H nutzen zu können, muss das Material p-Typ leitfähig sein. Durch die Zugabe
von Aluminium als Dotand kann das n-Typ Verhalten überkompensiert werden und man
erhält einen Halbleiter vom p-Typ [32]. Erste Versuche, dieses Material als Fensterschicht
in Solarzellen zu nutzen, werden zur Zeit am Institut durchgeführt. Die Aufklärung der
atomaren Struktur kann wichtige Beiträge zum Verständnis der optoelektronischen Eigen-
schaften und damit auch zum erfolgreichen Einsatz in Solarzellen mit p-i-n Konfiguration liefern.
Dadurch, dass nur wenig Energie nötig ist um einen Stapelfehler in kubischem SiC zu
generieren, ist die Wahrscheinlichkeit für dieses Ereignis relativ hoch im Vergleich zu anderen
Materialien (vgl. Kap. 2.1.1, S. 7). Lokal gesehen bildet ein Stapelfehler im kubischen Material
eine hexagonale Struktur, so dass durch das periodische Auftreten von Stapelfehlern neue
Polytypen (4H, 6H, 15R-SiC usw.) entstehen können. Die Präsenz verschiedener Polytypen
sowie Stapelfehler erschwert nicht nur die detaillierte Strukturaufklärung von µc-SiC:H,
sondern kann auch die Mobilität der Ladungsträger stark einschränken.
Im ersten Teil des Kapitels wird überprüft, inwiefern bei den präparierten Schichten - wie
bei µc-Si:H - eine Mischphase aus amorphen und kristallinen Bereichen vorliegt und wie
gegebenenfalls Xc bestimmt werden kann. Im zweiten Teil werden die Auswirkungen von
Stapelfehlern und Polytypismus auf Röntgendiffraktogramme simuliert, um eine qualitative
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Interpretation der Messdaten in Bezug auf planare Defekte zu ermöglichen. Im letzten Teil dieses
Kapitels wird schließlich eine Probenserie vorgestellt, wobei optolektronische und strukturelle
Eigenschaften miteinander korreliert werden.
5.1 µc-SiC:H - Ein Mischphasenmaterial?
Wie bereits in Kapitel 2.3.3, Seite 14 beschrieben, existieren deutliche Unterschiede im Verhalten
der spektralen Absorption zwischen amorphem, mikrokristallinem und einkristallinem SiC,
wobei kristallines Material deutlich schwächer absorbiert als amorphes. Ob jedoch bei µc-SiC:H
eine Mischphase aus amorphen und kristallinen Anteilen vorliegt, oder ob eine Variation von
Kristallitgrößen oder Polytypen für das Absorptionsverhalten verantwortlich ist, konnte bisher
nicht eindeutig geklärt werden. Die Charakterisierung der Mikrostruktur dünner µc-SiC:H
Schichten wurde in der Literatur bisher nur wenig diskutiert. Hauptsächlich wurden hierfür
Infrarotspektroskopie [30,104,105] und Ramanspektroskopie [36,37] sowie Röntgen- [35,37,105]
und Elektronenbeugung verwendet [36, 104, 106].
Kerdiles untersuchte systematisch die Infrarotabsorptionslinienform der Si-C Streckschwin-
gung um 800 cm−1 von Material, das bei unterschiedlichen Substrattemperaturen durch reak-
tives Sputtern hergestellt wurde [39]. Der Lorentz- zu Gaussanteil dieser Linienform ( fL−G)
wurde dabei als kristalliner Volumenanteil interpretiert und mit steigender Substrattemperatur
positiv korrelliert. Obwohl ein tatsächlicher Zusammenhang mit dem kristallinen Volumen-
anteil nicht eindeutig nachgewiesen worden ist, hat sich fL−G in der Literatur für µc-SiC:H
etabliert [30, 35, 107, 108].
Dkaki beschreibt die Kristallisation von amorphem, wasserstofffreiem SiC, das mittels
PECVD hergestellt wurde [104]. Das Material wurde aufgeheizt (1h bei 1000°C) und mittels
TEM und Infrarotspektroskopie untersucht. Hierbei zeigte sich eine homogen einsetzende
vollständige Kristallisation sowie eine Änderung der Linienform der Si-C Streckschwingung
von gauss- zu lorentzförmig. Eine Mischphase aus amorphen und kristallinen Anteilen konnte
nicht belegt werden. Dies stellt die Interpretation von fL−G als kristalliner Volumenanteil in
Frage, weshalb im Folgenden dieses Thema detailliert untersucht wird.
Um nun einen Zugang zur Mikrostrukur zu erhalten, werden Untersuchungen von µc-SiC:H
Proben zunächst mit Raman- und Infrarotspektroskopie vorgestellt, und dann detailliertere
Erkenntnisse mit Röntgen- und Elektronenbeugung. Damit diese Ergebnisse möglichst unabhän-
gig von Depositionsbedingungen sind, wird sowohl PECVD-Material als auch HWCVD-Material
systematisch analyisiert. Die Proben wurden für die Ramanspektroskopie und die Röntgenbeu-
gung auf ein mit Chrom beschichtetes Glassubstrat deponiert. Für die Infrarotspektroskopie
wurde ein Si-Wafer als Substrat verwendet. Ein signifkanter Einfluss des Substrats auf die
Mikrostruktur konnte bei vergleichbaren Proben bisher nicht festgestellt werden [106].
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Abbildung 5.1: Ramanspektren von einkristallinen SiC-Polytypen: (a) 3C-SiC, (b) 2H-SiC, (c)
4H-SiC und (d) 6H-SiC aus [44]
5.1.1 Ramanspektroskopie
Die Ramanspektroskopie erscheint zunächst vielsprechend, was die Separation von kristalliner
und amorpher Phase betrifft. Spektren von verschiedenen Polytypen zeigen scharfe Intensitäts-
verteilungen entsprechend der angeregten Schwingungsmoden (s. Abb. 5.1). Da für amorphes
Material die Auswahlregeln aufgehoben sind [55], wird hier eine breitere Intensitätsvertei-
lung erwartet die der Phononenzustandsdichte entspricht, so dass sich das Ramansignal aus
amorphen Bereichen und kristallinen Bereichen der Probe klar trennen lassen sollte. Auch die
Morphologie der SiC-Kristallite sowie Verspannungen und Informationen über Stapelfehler
konnten aus Ramanspektren von Monofilamenten aus SiC gewonnen werden [109]. Bei ge-
eigneter Dotierung lassen sich sogar Ladungsträgerkonzentrationen aus der Linienform der
Ramanpeaks berechnen [44, 110].
Ein erstes Problem zeigt sich jedoch bei genauerer Betrachtung der Spektren von einkristalli-
nem Material. Die beiden intensivsten Peaks aller gezeigten Spektren liegen im Bereich von
800 cm−1 und 970 cm−1, damit wird zunächst die Unterscheidung der Polytypen erschwert.
Zusätzlich können die Wirkungsquerschnitte der Polytypen verschieden sein, insbesondere
zwischen der kubischen Phase und den hexagonalen Phasen, da hier die Bandlücke und
damit die spektrale Absorption verschieden ist (vgl. Abb. 2.7, S. 14 und Glg. 4.6, S. 45). Um eine
quantitative Aussage über den kristallinen Volumenanteil zu erhalten, müsste die Intensität
der kristallinen Phase entsprechend der Zusammensetzung der Polytypen des untersuchten
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Materials korrigiert werden.
Ein Blick auf die Ramandaten von unterschiedlich präparierten Schichten in Abb. 5.2 zeigt
jedoch detailreiche Spektren, deren Interpretation nicht eindeutig ist. Es ist ein Vergleich der
Ramanspektren von Proben dargestellt, die bei unterschiedlichen rdoping=0%...15,5% und mittels
HWCVD präpariert wurden (Abb. 5.2a), sowie PECVD Schichten mit unterschiedlichen Substrat-
heizertemperaturen Ts=200°C...500°C während der Deposition (Abb. 5.2b). rdoping bezeichnet
dabei das Verhältnis vom Al-Dotanden Trimethylaluminium zum SiC Trägergas Monomethylsi-
lan.
Abbildung 5.2: (a) Ramanspektren von Siliziumkarbid-Dünnschichten, deponiert mittels
HWCVD bei unterschiedlichen Dotiergasflüssen (rdoping=0%, 1,6%, 3,1%, 6,2%,
12,4% und 15,5%). Zusätzlich ist das Ramanspektrum einer Probe aus amorphem
SiC gezeigt. (b) Ramanspektren von Proben, die mittels PECVD bei verschie-
denen Heizertemperaturen Ts deponiert wurden. Durch TO bzw. LO sind die
Positionen der optischen Moden von kristallinem SiC markiert.
Die zu erwartenden Peakpositionen für die intensivsten optischen Moden von kristallinem SiC
sind durch die gestrichelten Linien indiziert (nach [44]). Eine Zuordnung zu einem bestimmten
Polytyp ist jedoch nicht eindeutig möglich, da sowohl das kubische SiC als auch hexagonale und
tetragonale Modifikationen die intensivsten erlaubten Übergänge zwischen 796 cm−1-799 cm−1
(TO Phonon) bzw. 965 cm−1-972 cm−1 (LO Phonon) aufweisen. Im linken Diagramm lassen sich
diese Moden für die undotierte Probe (—) zuordnen und man sieht sowohl eine Verschiebung zu
kleineren Wellenzahlen als auch eine Verbreiterung der Peaks mit zunehmender Dotierung. Der
Vergleich mit einer amorphen Referenzprobe (—) zeigt außerdem, dass diese hohe Intensitäten
insbesondere im Bereich um 470− 480 cm−1 aufweist. Ob jedoch die entsprechenden Intensitäten
der Proben aus µc-SiC:H ebenfalls einer amorphen Phase zugeordnet werden können, ist ohne
einen Vergleich mit Daten aus der Röntgenbeugung nicht möglich.
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Bei den PECVD-Proben sind die Phononmoden gegenüber den Referenzwerten wesentlich
stärker verschoben, wobei die Peaks der Probe mit der höchsten Ts den Referenzwerten
am nächsten sind. Zusätzlich fällt hier auf, dass die Proben mit abnehmender Ts einen
stärkeren Lumineszenzhintergrund aufweisen, der die Identifikation von ramanaktiven Moden
erschwert. Beide Probenserien weisen deutliche Intensitäten im Bereich ν< 500 cm−1 auf, welche
hochkristallinen Polytypen nicht zugeordnet werden können.
Aufgrund der Zusammensetzung des Materials aus zwei unterschiedlichen Atomsorten (ab-
gesehen vom Wasserstoff), ist eine Phasenseparation denkbar, die zu isolierten Kohlenstoff
bzw. Siliziumclustern führt. Bereits ein leichter Überschuss an Kohlenstoff von 2% kann zu ra-
manaktiven Übergängen führen, die graphitischen (1596 cm−1) oder diamantartigen (1345 cm−1)
Kohlenstoffbindungen zugeordnet werden können [111]. Besonders ausgeprägt sind diese
jedoch nur bei der Probe, welche mittels PECVD bei 500°C deponiert wurde (—, Abb. 5.2 b).
Eine Separation von amorphem Silizium ist darüberhinaus nicht eindeutig nachzuweisen.
In der Literatur wird die Zuordnung der breiten Intensitätsverteilung um 470-480 cm−1 zu
homonuklearen Si–Si-Bindungen diskutiert. Bei dem Ionenbeschuss von Einkristallen aus SiC
bricht die chemische Ordnung der wohlkoordinierten [SiC4]- bzw. [CSi4]-Tetraeder zusammen
und homonukleare Bindungen formieren sich, die mit Streuintensitäten um 480 cm−1 (für Si–Si)
und 1450 cm−1 (für C–C) in Verbindung gebracht werden [112, 113]. Bei ab-initio Simulationen
der Moleküldynamik von stöchiometrischem SiC wird berichtet, das 40-45% aller Bindungen
homonuklearer Natur sind [114]. Dennoch zeigt sich ein hoher Grad an short und medium
range order, wobei sp2 und sp3-gebundene Kohlenstoffketten mit Tetraedern aus Si–Si und
Si–C umgeben sind. Die Winkelverteilung der Si–Si-Bindungen weist in diesen Simulationen
ein breites Maxmimum bei 105° und damit Abweichungen vom idealen Tetraederwinkel von
109,5° auf. Die Si-Tetraeder sind also deformiert, was teilweise erklären kann, warum das
Maximum der hier beobachteten Ramanintensität gegenüber dem von amorphem Silizium zu
kleineren Wellenzahlen verschoben ist. Eine echte Phasenseparation von Silizium kann also mit
der Ramanspektroskopie nicht eindeutig nachgewiesen werden.
Ein weiterer Grund für die Komplexität der Ramanspektren ist vermutlich die Präsenz
von strukturellen Defekten wie Stapelfehlern, welche zu einer Verspannung des Gitters und
damit zu einer Verschiebung der Peakpositionen zu kleineren Wellenzahlen führen sowie zu
einer deutlichen Verbreiterung der Peaks [115]. Darüberhinaus können Defekte im Gitter zu
einer Relaxation der Raman-Auwahlregeln führen, so dass das gemessene Spektrum durch die
Phononenzustandsdichte dominiert wird.
Bei ausreichend hohen Ladungsträgerkonzentrationen können sich elektronische Zustände
ausbilden, die mit Phononenzuständen interferieren. Dieser Effekt wird als Fano-Resonanz oder
Fano-Interferenz bezeichnet und führt zu charakteristischen Asymmetrien in Anregungsspek-
tren und Ramanspektren [110, 116]. In [110] wird dieses Verhalten erstmals an mit Stickstoff
dotiertem SiC gezeigt, dessen Ladungsträgerkonzentration im Bereich von 1018-1019 cm−1
liegt. Nakashima und Harima berichten entsprechende Ergebnisse für stark p-dotiertes SiC.
Es werden breite Streuintensitäten beobachtet, die bis zu 1000 cm−1 reichen [44]. Die Autoren
führen dies - analog zu ähnlichen Ergebnissen für p-dotiertes Silizium [117] - auf elektronische
69
5 Mikrokristallines Siliziumkarbid
Übergänge innerhalb des Valenzbandes zurück. Die beobachteten Intensitätsprofile können sich
abhängig von Polytyp, Ladungsträgerkonzentration sowie nach Art der Leitfähigkeit (n-Typ
oder p-Typ) unterscheiden. Die hier gemessen Proben weisen ähnlich hohe Dotierungen auf, so
dass ein Einfluss der elektronischen Zustände auf die Ramanspektren ebenfalls zu erwarten ist.
Es bleibt festzuhalten, dass die relativ einfach anzuwendende Ramanspektroskopie erste
Hinweise auf Details in der Mikrostruktur liefern kann. Insbesondere eine Phasenseparation von
Kohlenstoff und die Präsenz von SiC-Kristalliten können in Einzelfällen identifiziert werden. Bei
der Betrachtung des Lumineszenzhintergrundes lassen sich ferner Schlüsse auf eine Variation der
Defektdichte ziehen. Die Quantifizierung eines kristallinen Volumenanteils, von Kristallitgrößen
oder Verspannungen oder die Identifikation von Polytypen ist an diesem Material mit der
Ramanspektroskopie jedoch nicht möglich.
5.1.2 Infrarotspektroskopie
Das von Kerdiles vorgeschlagene Verfahren zur Bestimmung von Xc [39], lässt sich ebenfalls
auf die hier vorgestellten Proben anwenden. Abb. 5.3 zeigt die Absorption der entsprechenden
Streckschwingungen um 800 cm−1. Eine Entfaltung in mehrere Pseudo-Voigt Profile, die Si-
C (≈ 800 cm−1), Si-H2 (≈ 900 cm−1), sowie C-H (≈ 1000 cm−1) Schwingungen repräsentieren1
[118], liefert fL−G, also den Anteil von Lorentz- zu Gaussförmigkeit der Si-C Absorptionskurve.
Die Pseudo-Voigt Funktion wird im Anhang diskutiert (Glg. A.2 in Kap. A.1.1, S. A.1.1). Der
Gewichtungsparameterη entspricht mathematisch der hier vorgestellten Größe fL−G.
Abbildung 5.3: Infrarotabsorption von SiC bei varrierendem rdoping deponiert mit HWCVD
(a) und Ts deponiert mit PECVD (b) im Bereich von 500-1100 cm−1 sowie 1900-
2300 cm−1 (rechte obere Ecke, die Intensitäten wurden zur Verdeutlichung mit
dem Faktor 10 multipliziert). Die Werte für rdoping und Ts finden sich in Abb. 5.2.
1Bei einigen Spektren musste aufgrund einer Asymmetrie ein zusätzlicher Peak bei etwa 720 cm−1 eingefügt werden,
der jedoch keiner bekannten Schwingungsmode eindeutig zugeordnet werden kann.
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Die Proben, die mit HWCVD präpariert wurden (Abb. 5.3a), zeigen eine Verbreiterung der
Absorptionskurve und eine Peakverschiebung zu kleineren Wellenzahlen mit steigendem rdoping
sowie ein stetiges Absinken der Werte für fL−G von 100% auf etwa 55%. Daneben lässt sich bei
den Proben, die mit dem PECVD-Verfahren deponiert wurden (Abb. 5.2b), eine Zunahme von
fL−G mit geringeren Halbwertsbreiten und Peakshifts zu höheren Wellenzahlen bei steigendem
Ts feststellen. Es ist zu bemerken, dass die Auswertung von fL−G aufgrund der Entfaltung in
mehrere Absorptionspeaks mit einer hohen Unsicherheit behaftet ist, so dass der Fehler für
diesen Wert auf 15% geschätzt wird.
Zusätzlich fällt auf, dass die Absorptionskurven bei den mit HWCVD präparierten Proben
deutlich schmaler sind. Zudem ist zu vermuten, dass diese Proben weniger Wasserstoff enthalten,
da die entsprechende C–H Absorptionsbande bei etwa 1000 cm−1 schwächer ausgeprägt ist. Der
Vergleich der Si–H Schwingungsbanden um etwa 2100 cm−1 von HWCVD und PECVD-Material
bestätigt diese Vermutung (Einschub rechts oben in Abb. 5.3a und 5.3b). Bei den Proben, die mit
HWCVD deponiert wurden, lässt sich aufgrund des geringen Signals kein eindeutiger Trend
erkennen, der mit dem Depositionsparameter variiert. Im Gegensatz dazu zeigt die Probenserie,
die mit PECVD deponiert wurde, eine Verringerung der Intensität Si–H bzw. Si–H2-Banden
mit zunehmender Substrattemperatur. Dies ist insofern zu erwarten, als Si–H-Bindungen bei
höheren Temperaturen aufbrechen können, was bei z.B. bei Messungen des Wasserstoffgehalts
durch Effusion ausgenutzt wird [119, 120].
Die starke Variation von fL−G suggeriert in beiden Fällen einen Übergang zwischen amorphem
und kristallinem Material. Dass strukturelle Änderungen im Material auftreten, ist allerdings
auch schon durch die Variation der Halbwertsbreiten evident, die mit zunehmender Ordnung
und homogenerer Umgebung geringer werden [104]. Darüberhinaus zeigt der Peakshift
zu höheren Wellenzahlen höhere Bindungsenergien zwischen Si und C Atomen an, welche
kürzeren Si-C Bindungslängen entsprechen [121].
Änderungen in der Struktur lassen sich also mittels IR-Spektroskopie durch fL−G oder die
Halbwertsbreiten der Absorptionsschwingung deutlich leichter quantifizieren als durch die
Phononenenergien bei der Ramanspektroskopie, wenn auch die Interpretation von fL−G nicht
gesichert ist. Daher sind aufwendigere Methoden wie XRD und TEM notwenig, um direkt
die atomare Struktur zu untersuchen und so die genaue Natur dieser strukturellen Variation
aufzuklären.
5.1.3 Röntgenbeugung
In Abb. 5.4 sind die Röntgendiffraktogramme der beiden Probenserien gezeigt sowie die Intensi-
tätsverteilung einer amorphen Referenzprobe (Abb. 5.4a). Diese weist eine breite Intensitätsver-
teilung mit zwei Maxima bei Streuwinkeln von etwa 32° und 56° auf.
Liegt ein Mischphasenmaterial aus amorphen und kristallinen Anteilen vor, erwartet man
eine Superposition aus Intensitäten eines amorphen Diffraktogramms und den typischen
Netzebenenreflexen einer kristallinen Phase. Ein direkter Vergleich zwischen der Referenz
und den Daten der Proben, die mit HWCVD hergestellt wurden (Abb. 5.4a), zeigt jedoch keine
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Abbildung 5.4: Diffraktogramme von SiC deponiert bei variierendem rdoping=0%, 1,6%, 3,1%,
6,2% und 12,4% mittels HWCVD (a) und bei variierendem Ts deponiert mittels
PECVD (b). In beiden Abbildungen sind die Netzebenen von 3C-SiC indiziert
sowie der Reflex, der dem Chromsubstrat zugeordnet werden kann. In a) wird
auf einen zusätzlichen Peak hingewiesen, der Stapelfehlern (SF) oder einer
hexagonalen Phase (HP) zugeordnet werden kann. Zum Vergleich ist in (a) ein
Diffraktogramm von amorphem SiC gezeigt.
Intensitätsbeiträge einer amorphen Phase. Statt dessen beobachtet man - neben einem Reflex
des Chromsubstrats - typische Netzebenenreflexe von 3C-SiC bei etwa 36° {111}, 60° {220} und
72° {311} [122]. Der {200}-Reflex bei etwa 41° wird vermutlich aufgrund einer zu schwachen
Intensität nicht beobachtet2. Ferner ist ein zusätzlicher Reflex um die 33,6° sichtbar, der auf
Stapelfehler (SF) oder den Beitrag einer Hexagonalen Phase (HP) zurückzuführen ist. Der
Einfluss von Stapelfehlern auf Diffraktogramme wird detaillierter in Kap. 5.2 behandelt. Ein
deutlicher Zusammenhang, der zwischen den Depositionsbedingungen und den strukturellen
Eigenschaften zu finden ist, ist eine Verschiebung der Netzebenenreflexe zu kleineren Winkeln
bei steigendem rdoping. Entsprechend dem Bragg’schen Gesetz bedeutet dies eine Expansion des
Gitters und damit auch der Si–C Bindungslängen, was die Ergebnisse der Infrarotspektroskopie
bestätigt.
Betrachtet man die Diffraktogramme der Proben, die mittels PECVD hergestellt wurden
(Abb. 5.4b), so zeigt sich eine signifikant andere Mikrostruktur. In der Tat ähneln die Daten
der Probe, die bei 200°C deponiert wurde, dem Diffraktogramm der amorphen Referenzprobe,
der Reflex bei etwa 44° lässt sich dabei wieder dem Chromsubstrat zuordnen. Eine Anpassung
mittels TOPAS ermöglicht ebenfalls eine gute Entfaltung in zwei Breite Peaks mit Maxima
bei etwa 32° und 60°. Jedoch ist dies bereits bei der nächst höheren dargestellten Temperatur
(350°C —) nicht mehr der Fall. Man erkennt bereits Ansätze von Reflexen, die der 3C-SiC Phase
zugeordnet werden können. Dieses Diffraktogramm lässt sich jedoch wiederum nicht als eine
Superposition aus amorphen und kristallinen Anteilen entfalten, so dass vermutet werden kann,
2Im Pulverdiffraktogramm ist die Intensität des {200}-Reflexes etwa halb so groß wie die des {311}-Reflexes.
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dass diese Probe bereits hochkristallin ist. Bei höheren Heizertemperaturen erkennt man, dass
diese Reflexe schmaler werden, was sowohl auf größere Kristallite als auch auf eine geringere
Verspannungsverteilung zurückzuführen sein kann. Bei Ts=500°C ist auch deutlich die Schulter
um 33,6° zu erkennen, die auf die Präsenz von planaren Defekten oder einer hexagonalen Phase
hindeutet.
Es zeigt sich auch hier eine Peakverschiebung des {111}-Reflexes mit den Depositionsbedin-
gungen: Je höher die Substrattemperatur desto größer der Beugungswinkel der Netzebenen,
was einem geringeren Netzebenanstand bedeutet. Auch dies ist konsistent mit den IR-Daten
bei denen die Peakverschiebung zu höheren Wellenzahlen bei steigendem Ts aus einer
Verringerung der Si–C Bindungslängen resultiert, da geringere Bindungslängen auch zu
geringeren Netzebenenabständen führen.
Es wurde gezeigt, dass Breite und Position der Beugungsreflexe auf eine Variation der Kristal-
litgröße und/oder der Verspannungsverteilung zurückgeführt werden können. Die untersuch-
ten Proben waren damit im Rahmen der Messgenauigkeit vollständig kristallin bzw. vollständig
amorph. Daher wird geschlossen, dass der Infrarotparameter fL−G nicht mit dem kristallinen
Volumenanteil zusammenhängt.
5.1.4 Transmissionselektronenmikroskopie
Die Transmissionselektronenmikroskopie kann nun weitere wichtige Ergebnisse zur Struk-
turaufklärung liefern. Die beiden Proben bei denen aus den Ergebnissen von XRD der Übergang
von amorphem zu kristallinem Material vermutet wird (aus der PECVD-Serie: Ts=200°C und
Ts=350°C ), wurden für diese Untersuchung präpariert.
Nachweis von Nanokristalliten in Proben der Temperaturserie
Einen Übergang zwischen amorphem und kristallinem SiC in der PECVD-Serie zeigt auch ein
Vergleich der Elektronenbeugungsbilder zwischen den Proben, die bei Ts=200°C und Ts=350°C
deponiert wurden (Abb. 5.5). Im linken Bild lässt sich eine diffuse Streuung ohne klare Struk-
turen erkennen, die auf amorphes Material schließen lässt. Im rechten Bild sind dagegen zwei
helle Ringe zu erkennen, die den (111) und (220)-Netzebenen von kubischem Siliziumkarbid
zugeordnet werden können. Diese heben sich deutlich vom Untergund ab und geben so einen
klaren Hinweis für die Existenz einer Phase mit vielen zufällig orientierten Kristalliten. Die
Reflexe der (311)-Netzebenen sollten ebenfalls in einem helleren Ring mit größerem Radius
sichtbar sein, jedoch ist dieser aufgrund seiner geringen Intensität nur schwer zu erkennen.
Um nun auch im Realraum einzelne Kristallite eindeutig identifizieren zu können, wurden
hochauflösende TEM-Messungen dieser Proben durchgeführt. Diese sind in Abb. 5.6 dargestellt.
Während bei der Probe, die bei 200°C deponiert wurde, auch bei hoher Auflösung keine Hin-
weise auf die Präsenz einer kristallinen Phase gefunden werden, entstanden bei der Deposition
bei 350°C eindeutig Kristallite mit Größen von wenigen Nanometern (innerhalb der roten Mar-
kierungen). Eine Aussage über einen eventuell vorhandenen amorphen Volumenanteil kann
anhand dieser Bilder jedoch nicht getroffen werden, da charakteristische Interferenzmuster nur
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(a) Ts=200°C (b) Ts=350°C
Abbildung 5.5: Beugungsbilder der Proben, die mittels PECVD bei Ts=200°C (a) und Ts=350°C
(b) deponiert wurden. Die roten Markierungen zeigen Bereiche in denen Kristal-
lite identifiziert werden können.
dann auftreten können, wenn die Kristallite relativ zu den einfallenden Elektronen entspre-
chend ausgerichtet sind. Zudem kann die Schicht aufgrund der Präparation zumindest teilweise
amorphisiert sein. Dennoch zeigen die Aufnahmen deutliche Unterschiede zwischen den beiden
Proben und bestätigen die Existenz von Kristalliten bei der Probe, die bei Ts=350°C deponiert
wurde.
(a) Ts=200°C (b) Ts=350°C
Abbildung 5.6: Hochaufgelöste TEM Bilder der Proben, die bei Ts=200°C (a) und Ts=350°C (b)
deponiert wurden. Hervorgehoben sind Bereiche höherer struktureller Ordnung.
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Mikrostruktur und fL−G
Da ein Zusammenhang zwischen fL−G und Xc ausgeschlossen werden kann, bleibt die Frage
nach einer alternativen Interpretation dieser Größe. So wäre zum Beispiel denkbar, dass die
Infrarotabsorption durch eine hohe Dichte von Korngrenzen beeinflusst wird. In der Nähe der
Korngrenzen ist die strukturelle Umgebung der Si–C Bindung anders als im Volumenmaterial,
so dass auch ein Einfluss auf das Oszillatorpotential und damit die Linienform der Absorption
zu erwarten ist.
(a) fL−G=86% (b) fL−G=81%
Abbildung 5.7: SiC Hellfeld- und Beugungsbilder von Proben, die mittels HWCVD (a:
fL−G=86%) und PECVD (b: fL−G=81%) deponiert wurden.
Abb. 5.7 zeigt Hellfeldbilder sowie die zugehörigen Beugungsbilder von zwei Proben mit sehr
ähnlichen fL−G Werten (86% bzw. 81%). Dabei weist die Probe in (a) annähernd säulenförmige
Kristallite auf, deren Wachstum nahe dem Substrat beginnt und sich bis zur Oberfläche fortsetzt.
Die Kristallite sind also relativ groß insbesondere im Vergleich zur Probe in (b). Hier sieht man
sehr viele, relativ kleine Kristallite, was auf eine wesentlich höhere Dichte an Korngrenzen
hinweist. Trotz dieser höheren Dichte an Korngrenzen zeigen jedoch beide Proben ein vergleich-
bares fL−G. Dadurch lässt sich ein Zusammenhang zwischen fL−G und sowohl der Dichte an
Korngrenzen als auch der Kristallitgröße ausschließen.
5.1.5 Alternative Interpretation von fL−G
Die Ergebnisse aus XRD und TEM zeigen eindeutig, dass eine Zuordnung zwischen fL−G und
einem kristallinen Volumenanteil im Allgemeinen nicht möglich ist. Jedoch weisen die XRD
Daten auf einen Zusammenhang zwischen den {111}-Reflexpositionen und fL−G hin, da beide
Parameter deutlich mit den Depositionsbedingung variieren.
Die entsprechenden Werte sind in Abb. 5.8 für alle vorliegenden Messdaten bei unterschiedli-
chen Depositionsbedingungen dargestellt. In der Tat lässt sich trotz der großen Streuung der
Trend erkennen, dass die Netzebenenreflexe von Proben mit geringeren fL−G bei kleineren
Winkeln auftreten und damit größere Netzebenenabstände aufweisen. Dieser Zusammenhang
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Abbildung 5.8: Infrarotparameter fL−G und Position des {111}-Reflexes für Proben die mit
HWCVD (◾) und PECVD (◾) deponiert wurden.
lässt sich über eine Deformation des Oszillatorpotentials durch Verspannungen begründen: Im
unverspannten Material (entspricht einem Bragg-Winkel von 35,65° für 3C-SiC [122]) ist die
Absorptionskurve der Si–C Streckschwingung vorwiegend lorentzförmig. Durch eine Vergröße-
rung der Bindungslängen und damit der Netzebenenabstände wird das Schwingungspotential
des Oszillators deformiert, was nicht nur zu einer Verschiebung des Absorptionspeaks zu
kleineren Wellenzahlen führt, sondern auch zu einer Änderung der Absorptionslinienform
führen kann. Damit wäre fL−G kein Maß für den kristallinen Volumenanteil sondern für die
Verspannung des Materials.
5.2 Simulation von Stapelfehlern mittels DIFFaX
Aus den bisher gezeigten Daten wird deutlich, dass µc-SiC:H ein hochkristallines Material
ist, dass sowohl unterschiedliche Gitterverspannungen als auch unterschiedliche Kristallitgrö-
ßen aufweisen kann. Deren Einfluss auf Röntgendiffraktogramme ist bekanntermaßen eine
Verschiebung bzw. eine streuwinkelabhängige Verbreiterung der Beugungsreflexe. Verschiede-
ne Polytypen daneben weisen unterschiedliche Reflexpositionen entsprechend ihrer kohärent
streuenden Netzebenen auf. Der Beitrag von Stapelfehlern auf Diffraktogramme dagegen ist
zunächst weniger offensichtlich und wird im folgenden Abschnitt anhand von Simulationen
näher untersucht.
Fehler in der kubischen Stapelfolge führen lokal zu hexagonalen Strukturen (vgl. Kap. 2.1.1,
S. 7). Daher ist in Abb. 5.9 eine Simulation des Röntgendiffraktogramms von 2H-SiC (- - -) im
Bereich zwischen 30°-45° zusammen mit Diffraktogrammen von 3C-SiC mit unterschiedlichen
Stapelfehlerdichten zwischen 0% und 75% gezeigt. Es ist zu erkennen, dass sich mit höherer
Stapelfehlerdichte weitere Peaks bei etwa 33,6° und 38° ausbilden, deren relative Intensität
zum Beugungsreflex bei 35,6° stetig steigt. Ferner bildet sich der {200}-Reflex bei 42° stetig
zurück und der {111}-Reflex wird zunehmend breiter. Boulle et al. konnten am Beispiel dieses
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Abbildung 5.9: Simulation von Röntgendiffraktogrammen bei verschiedenen Stapelfehlerdich-
ten in kubischem SiC sowie stapelfehlerfreies 2H-SiC (- - -).
Reflexes von 3C-SiC zeigen, dass planare Defekte eine Ursache für diffuse Streuung sind, die
besonders dessen Ausläufer beeinflussen [123]. Geht man also davon aus, dass in einer Probe
die vorherrschende Phase das kubische SiC ist, so sollten die Streuintensitäten, die weder dem
Peak bei 35,6°(abgesehen von dessen Ausläufern) noch bei 42° zuzuordnen sind, ein Maß für
die relative Anzahl von planaren Defekten im Material sein. Diese Annahme wird im folgenden
Teilkapitel verwendet, um µc-SiC:H zu charakterisieren.
5.3 P-dotiertes SiC deponiert bei unterschiedlichen
Depositionsdrücken
Um nun die Simulationsergebnisse des vorherigen Abschnitts anwenden und mit optoelek-
tronischen Daten vergleichen zu können, wurde eine Probenserie aus p-dotiertem µc-SiC:H
untersucht, die bereits in [32] vorgestellt wurde. Das Material wurde mittels HWCVD bei unter-
schiedlichen Prozessdrücken p zwischen 10 Pa und 280 Pa hergestellt. Der Bereich um 100 Pa
wies dabei sowohl die höchste Leitfähigkeit als auch die höchste Transparenz auf. Diese Daten
werden nun kurz rekapituliert und anschließend mit Ergebnissen aus der Röntgenbeugung, wie
Kristallitgrößen und der Dichte von Gitterdefekten, verglichen und analysiert.
5.3.1 Optische Eigenschaften von p-SiC bei unterschiedlichen
Depositionsdrücken
Abb. 5.10 zeigt den Absorptionskoeffizienten α der Probenserie in logarithmischer Auftragung
gegen die Photonenenergie. Zur besseren Übersicht wurde diese in zwei Bereiche aufgeteilt,
wobei die Probe, die bei 100 Pa deponiert wurde, zum Vergleich in beiden Bereichen gezeigt
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Abbildung 5.10: Absorptionskoeffizient der SiC-Proben bei unterschiedlichen Depositions-
drücken p in logarithmischer Auftragung gegen die Photonenenergie, gemes-
sen mittels photothermischer Deflektionsspektroskopie. Die senkrechte Linie
(⋯) markiert einen Absorptionskoeffizienten α = 104 cm−1. Die gestrichelten
Linien zeigen eine Extrapolation ausgewählter Spektren unter Vernachlässi-
gung der Absorption freier Ladungsträger. Bereich 1: 10 Pa–100 Pa, Bereich 2:
100 Pa–280 Pa.
ist. In Bereich 1 (10 Pa-100 Pa) zeigt sich mit zunehmendem Depositionsdruck ein Anstieg der
Absorption innerhalb der Bandlücke, was auf eine Zunahme der freien Ladungsträger hinweist.
Dieses Verhalten führt zu einem Minimum der Absorption um 1,5 eV bei einem Depositions-
druck von 75 Pa bzw. 2 eV bei p = 100 Pa. Ein Parameter, der für dünne Siliziumschichten zur
Abschätzung der Bandlücke genutzt wird, ist die Energie bei der α = 104 cm−1 ist. Aufgrund
der hohen Absorption im gesamten Spektralbereich kann dieser Parameter abgesehen von den
Proben, die bei 10 Pa und 30 Pa deponiert worden, nur durch eine Extrapolation der Spektren
unter Vernachlässigung der Absorption freier Ladungsträger im Bereich hν ≲ 2 eV eindeutig
gewonnen werden. Mit dieser Abschätzung ist eine Angabe über den tatsächlichen Wert der
Bandlücke zwar nicht möglich, jedoch lässt sich damit ihre Variation qualitativ diskutieren.
Die Absorption ist deutlich höher als in kristallinem Material (vgl. Abb. 2.7, S. 14), was
vermutlich auf Unordnungen in der Struktur zurückzuführen ist. Entsprechende Effekte wurden
in der Literatur bereits für mikrokristallines Silizium diskutiert, wobei auch Verspannungen ein
Grund für die erhöhte Absorption sein können [124].
Der Übergang zu Bereich 2 (100 Pa-280 Pa) kann entsprechend der Extrapolation als
sprunghafte Aufweitung der Bandlücke interpretiert werden. Bei höheren Drücken tendiert die
Bandlücke wiederum zu kleineren Energien und erreicht näherungsweise das Niveau wie bei
der Probe, die bei p=10 Pa deponiert wurde. Die Absorption innerhalb der Bandlücke bleibt
dagegen annähernd unverändert. Entsprechend dieser Daten weisen die Proben, die bei 100,
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150 und 200 Pa präpariert wurden, die höchste Transparenz in der Serie auf.
Ein Vergleich mit den Beispielspektren aus Abb. 2.7, S. 14 lässt für das hier beobachtete Ab-
sorptionsverhalten verschiedene Schlüsse zu. Eine Verschiebung der Bandlücke tritt sowohl
beim Übergang von amorphem zu kristallinen Material auf, als auch beim Übergang von der
kubischen in die hexagonale Phase. Insofern könnten eine Variation der Kristallitgröße oder des
Mischverhältnisses verschiedener Polytypen für die Änderung der Absorptionseigenschaften
verantwortlich sein. Zieht man dagegen eine Änderung der Absorption aufgrund von struktu-
rellen Defekten oder Verspannungen in Betracht, wie für µc-Si:H diskutiert wurde [124], ist es
ebenfalls denkbar, dass die Bandlücke nahezu unverändert bleibt, und statt dessen eine Variation
in Defekten oder Verspannungen auftritt. Daneben ist natürlich auch eine Kombination der
genannten Effekte denkbar.
5.3.2 Elektrische Eigenschaften von p-SiC bei unterschiedlichen
Depositionsdrücken
Abbildung 5.11: Elektrische Leitfähigkeit konventionell gemessen (◾) und aus Thermokraftdaten
(◾) ermittelt.
In Abb. 5.11 sind elektrische Leitfähigkeiten dargestellt, die aus einer konventionellen Mes-
sung (◾) gewonnen wurden, sowie Daten aus Thermokraftmessungen (◾). Der allgemeine Trend
der Daten stimmt für die Messungen gut überein. Es zeigt sich ein Anstieg der elektrischen
Leitfähigkeit von 2 ⋅ 10−3 Scm um etwa 1-2 Größenordnungen bis zu einem Depositionsdruck
von 100 Pa. Bei höheren Drücken fällt die Leitfähigkeit wieder etwas ab und stabilisiert sich
auf einem Niveau um 10−2 Scm . Die leitfähigsten Proben finden sich also im Bereich zwischen
p = 75 Pa und p = 150 Pa.
Die Unterschiede zwischen den Messmethoden können im Wesentlichen auf Inhomogenitä-
ten in den Proben zurückgeführt werden, da die Bestimmung der Leitfähigkeiten jeweils an
79
5 Mikrokristallines Siliziumkarbid
unterschiedlichen Positionen auf der Probe durchgeführt wurde. Die konventionelle Messung
lieferte an verschiedenen Stellen einer Probe Abweichungen bis zu einem Faktor 4.
Abbildung 5.12: Mobilität (◾) und Ladungsträgerkonzentration (◾) bei unterschiedlichen Depo-
sitionsdrücken.
Die elektrischen Leitfähigkeiten aus den Thermokraftmessungen sind in Abb. 5.12 nochmal
in Ladungsträgermobilität µ und -konzentration N aufgeschlüsselt. Während die Mobilität
bis p = 150 Pa nur wenig ansteigt, lässt sich die Änderung in der Leitfähigkeit in diesem
Bereich vorwiegend auf eine Erhöhung der Ladungsträgerkonzentration zurückführen. Bei
höheren Depositionsdrücken reduziert sich hauptsächlich die Mobilität der Ladungsträger, der
Rückgang der Ladungsträgerkonzentration ist dagegen weniger deutlich. Damit unterstützen
diese Ergebnisse die Interpretation der PDS-Spektren in Bezug auf die spektrale Absorption
innerhalb der Bandlücke, die insbesondere zwischen p = 30 Pa und p = 75 Pa deutlich steigt und
auf die Absorption freier Ladungsträger zurückgeführt werden kann (vgl. Kap. 5.3.1).
Die Ladungsträgermobilitäten von intrinsischen Einkristallen aus SiC unterscheiden sich je
nach Polytyp. So beträgt die Mobilität für Löcher in 3C-SiC 40 cm
2
Vs und 115
cm2
Vs bzw. 101
cm2
Vs in
4H-SiC respektive 6H-SiC [125]. Diese Werte unterscheiden sich jedoch um mehrere Größen-
ordnungen von denen der hier gemessenen mikrokristallinen Dünnschichten. Das bedeutet,
dass der Transport der Ladungsträger zum Beispiel durch Korngrenzen oder Stapelfehler (oder
allgemein die Unordnung im Material) so stark eingeschränkt wird, dass diese den limitieren-
den Faktor für die Mobilität darstellen. Änderungen in der Mobilität auf Variationen in der
Mischung verschiedener Polytypen zurückzuführen ist dementsprechend fragwürdig.
Daneben wird in der Literatur von einer Anisotropie in der Mobilität von Elektronen berichtet
[125]. Das bedeutet, dass Elektronen parallel bzw. senkrecht zur c-Achse des in diesem Falle
hexagonalen Kristalls unterschiedliche Beweglichkeiten aufweisen (µ bzw. µ∥). Das Verhältnis
dieser Beweglichkeiten µ
µ∥ beträgt 0,7-0,83 in 4H-SiC und 6 in 6H-SiC und ist damit auch vom
Polytyp abhängig. Selbst wenn entsprechende Effekte eine Rolle spielten, sind diese Variationen
zu gering, als dass sie bei solch kleinen Beweglichkeiten, wie sie hier vorliegen, eindeutig
nachweisbar wären.
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5.3.3 Strukturelle Eigenschaften von p-SiC bei unterschiedlichen
Depositionsdrücken
Abbildung 5.13: Ausgewählte SiC Diffraktogramme gemessen in Bragg-Brentano Geometrie (a)
und unter streifendem Einfall (b). Mit (hkl) sind die Netzebenen von 3C-SiC
indiziert. Ab einem Streuwinkel von 39° sind die Diffraktogramme mit einem
Faktor 5 skaliert dargestellt.
Betrachtet man die Diffraktogramme der untersuchten Serie, so fällt zunächst auf, dass bei den
Messungen in Bragg-Brentano Geometrie, neben dem breiten Streuuntergrund des Glassubstrats,
nur die {111} und {222}-Reflexe von 3C-SiC zu beobachten sind (Abb. 5.13a). Dies weist auf eine
klare Vorzugsorientierung in dieser Kristallrichtung hin. Bei detaillierter Sichtung, lassen sich
um den {111}-Reflex insbesondere zu kleineren Winkeln weitere Streuintensitäten erkennen, die
planaren Defekten zugeordnet werden können (vgl. Kap. 5.2, S. 76). Darüberhinaus ist für eine
gute Fitanpassung ein weiterer Peak nahe dem Hauptreflex erforderlich, der deutlich breiter
ist und sich daher insbesondere in den Ausläufern des {111}-Reflexes bemerkbar macht. Diese
Streuintensität ist vermutlich ein diffuser Untergrund, der ebenfalls von planaren Defekten
stammt [123].
Diese Satelliten um den {111}-Reflex sind deutlicher bei den Messungen unter streifendem
Einfall zu erkennen (Abb. 5.13b). Hier zeigen sich außerdem noch Streuintensitäten im Bereich
der {220} und {311}-Reflexe von 3C-SiC [122]. Ein weiterer Reflex des kubischen SiC wird bei
einem Streuwinkel von etwa 41° erwartet, dieser wird jedoch nur in wenigen Proben beobachtet
und könnte bedeuten, dass sich in diesen Proben die strenge Vorzugsorientierung verringert.
Die Auftragung des Intensitätsverhältnisses von {220} zu {111} gegen den Depositionsdruck
ist in Abb. 5.14 a dargestellt. Dadurch, dass die Absolutintensitäten des {220}-Reflexes sehr
gering sind, wird er erst ab einem Depositionsdruck von 150 Pa detektiert. Bei höheren Drücken
beobachtet man jedoch einen signifikanten Anstieg.
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Abbildung 5.14: (a) Relative Intensität des {200}-Reflexes zum {111}-Reflex bei verschiedenen
Depositionsdrücken unter streifendem Einfall gemessen. (b) Kristallitgröße
bei Messung unter streifendem Einfall GI (◾) und in BB-Geometrie (◾) sowie
gemessene Schichtdicke (★).
Ferner zeigen die {111}-Reflexe eine Variation in der Breite. Man kann nun dem Ansatz nach-
gehen eine Verbreiterung der Reflexe durch eine Verspannungsverteilung zu vernachlässigen.
Dann lassen sich die Reflexbreiten über die Scherrer-Gleichung (Glg. 2.6, S. 25) in Kristallitgrößen
umrechnen. Diese sind in Abb. 5.14 b für beide Messgeometrien gegen den Depositionsdruck
zusammen mit der gemessenen Schichtdicke aufgetragen. In beiden Konfigurationen steigt die
so ermittelte Kristallitgröße auf 150 nm (GI) bzw 180 nm (BB) bis zu einem Depositionsdruck
von 100 Pa an. Darüberhinhaus bleibt sie nahezu konstant und ist vermutlich nur durch die
Schichtdicke limitiert. Dass vereinzelt die ermittelte Kristallitgröße die Schichtdicke übersteigt,
kann mehrere Ursachen haben. Variationen in der Schichtdicke sowie Ungenauigkeiten bei der
Fitanpassung sind denkbar. Darüberhinaus wurde bei der Bestimmung der Kristallitgröße ein
Wert von 0,9 für die Scherrer-Konstante angenommen, der jedoch von der exakten Form der
Kristallite abhängt (vgl. Kap. 2.4.2, S. 24). Somit liegen die Differenzen im Rahmen des Fehlers.
Bei allen Messungen fällt auf, dass in BB-Geometrie ein größerer Wert für die Kristallitgröße
ermittelt wurde. Die Abweichungen zwischen den Messgeometrien lassen sich vermutlich da-
durch erklären, dass unterschiedliche Richtungen untersucht werden. Durch das säulenförmige
Wachstum der Schichten, können sich senkrecht zum Substrat relativ große Kristallite ausbilden,
was in BB-Geometrie gemessen wird. Unter streifendem Einfall werden näherungsweise die
Kristallite gemessen, die um einen Winkel θ ≈ 17.5° gegen die Oberflächennormale verkippt
sind. Damit kann die Säulenbreite ebenfalls einen Einfluss auf die Kristallitgröße haben, so
dass diese geringer erscheint. Die Annahme, den Einfluss einer Verspannungsverteilung
auf die Reflexbreite zu vernachlässigen, führt hier offenbar zu realistischen Werten für die
Kristallitgröße. Träfe man diese Annahme nicht, müsste man einen Teil der Verbreiterung der
Reflexe auf eine Variation der Gitterverspannung zurückführen. In der Konsequenz würde
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man größere Werte für die Kristallitgrößen erhalten, was mit Ausnahme der Proben, die bei
10 und 30 Pa deponiert wurden, nicht sinnvoll ist, da dann die errechneten Werte für die
Kristallitgrößen die Schichtdicke übersteigen.
Die Trends aus den optoelektronischen Daten können nun mit den strukturellen Eigenschaf-
ten erklärt werden: Mit zunehmendem Depositionsdruck steigt zunächst die Kristallitgröße an
und die relative Anzahl an Korngrenzen und Defekten wird reduziert. Dies könnte zum einen
die Wahrscheinlichkeit verringern, dass Ladungsträger an Korngrenzen gestreut werden und
damit die Ladungsträgermobilität erhöhen. Zum anderen können Gitterdefekte zu Zuständen
innerhalb der Bandlücke führen, was ein Absinken des Ferminiveaus bewirkt. Die Verringerung
solcher Defekte führt demnach zu einem höheren Ferminiveau und damit zu einer höheren
Ladungsträgerkonzentration. Letzteres ist konsistent mit der erhöhten Absorption freier La-
dungsträger aus den PDS-Daten für p ≤ 75 Pa (s. Abb. 5.10). Die Zunahme der Kristallitgröße
hat offenbar einen größeren Einfluss auf die Ladungsträgerkonzentration als auf die Mobilität,
wenn man diese Ergebnisse mit den Daten aus Thermokraftmessungen vergleicht.
Bei Depositionsdrücken ab 150 Pa kann man die Variation in den Diffraktogrammen als eine
Änderung in der Vorzugsorientierung interpretieren. Bilden sich Kristallite aus, die eine andere
Orientierung aufweisen als ihre Umgebung, stellen diese Kristallite und insbesondere ihre
Korngrenzen zusätzliche Defekte dar. Damit erhöht sich wiederum die Wahrscheinlichkeit
für die Streuung von Ladungsträgern und damit der elektrische Widerstand. Die Absorption
innerhalb der Bandlücke gemessen mit PDS ändert sich in diesem Bereich kaum, und auch
die Ladungsträgerkonzentration aus den Thermokraftmessungen bleibt nahezu konstant.
Die Änderungen in der Struktur wirken sich demnach vorwiegend auf die Mobilität der
Ladungsträger aus.
Die bisher diskutierten Ergebnisse legen die Vermutung nahe, dass die Dichte an planaren
Defekten bis zu einem Depositionsdruck von 100 Pa aufgrund größerer Kristallite abnimmt
und bei höheren Drücken wegen der sich ändernden Vorzugsorientierung wieder ansteigt.
Den Ergebnissen von Kapitel 5.2 folgend sollten sich diese Defekte in den Streuintensitäten
der Satelliten des {111}-Reflexes widerspiegeln. Der Prozentuale Anteil der Intensitäten dieser
Satelliten bezogen auf den Hauptreflex stellt dann ein (relatives) Maß für die Dichte an planaren
Defekten dar.
Diese Größe ist wiederum für beide Messanordnungen in Abb. 5.15 gegen den Depositi-
onsdruck aufgetragen. Die Daten zeigen in der Tat den erwarteten Trend: Die relative Anzahl
planarer Defekte sinkt mit steigendem Depositionsdruck bis zu einem Minimum bei 75 Pa-100 Pa.
Darüberhinaus steigt sie wieder an, wobei bei den BB-Messungen ein ähnliches Niveau erreicht
wird wie bei geringen Depositionsdrücken. Bei den GI-Messungen ist die relative Anzahl plane-
rer Defekte bei hohen Depositionsdrücken deutlich geringer als bei niedrigen. Grundsätzlich
wird in BB-Geometrie eine geringere Dichte planarer Defekte gemessen, was – ähnlich wie bei
der Ermittlung der Kristallitgröße – vermutlich auf die Messgeometrie zurückgeführt werden
kann.
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Abbildung 5.15: Relative Streuintensität von Defekten zur Intensität des {111}-Reflexes bei un-
terschiedlichen Depositionsdrücken.
Die relative Anzahl an Gitterdefekten weist damit einen Trend auf, der den Leitfähigkeiten
genau entgegengesetzt ist. Dies ist in Abb. 5.16 nochmals verdeutlicht, wobei die Leitfähigkeiten
gegen die Gitterdefekte erhalten aus GI- und BB-Messungen aufgetragen sind. Die elektrische
Leitfähigkeit sinkt also mit steigender Anzahl an Gitterdefekten.
Abbildung 5.16: Eletrkische Leitfähigkeit in Abhängigkeit der relativen Anzahl an Gitterde-
fekten erhalten aus Messungen unter streifendem Einfall (GI) und in Bragg-
Brentano Geometrie (BB).
Die hier erhaltenen Ergebnisse über die Mikrostruktur der Proben können bereits einige
Erklärungen für die beobachteten optoelektronischen Daten und damit wichtige Erkenntnisse
für die weitere Schichtentwicklung liefern. Insbesondere der Anstieg der Kristallitgröße im
Bereich bis etwa p = 150 Pa ist evident. Die strukturellen Änderungen bei höheren Depositi-
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onsdrücken sind zwar eindeutig beobachtbar, deren Interpretation ist jedoch nicht eindeutig
geklärt. Detailliertere Untersuchungen über die Vorzugsorientierung (zum Beispiel Polfiguren
mit XRD) und die Transmissionselektronenmikroskopie sind notwendig um die Änderungen in
der Struktur in diesem Depositionsregime genauer zu identifizieren.
85

6 Zusammenfassung
Die vorliegende Dissertation behandelte die Mikrostruktur dünner Schichten. Siliziumbasierte
Materialien, die in der Photovoltaik Anwendung finden, wurden dabei im Hinblick auf ihre
atomare Ordnung und Unordnung charakterisiert.
Ergebnisse der Ramanspektroskopie über die „medium range order“ (MRO) in hydrogenisier-
tem, amorphem Silizium zeigten dabei Korrelationen mit Daten aus Röntgendiffraktogrammen.
Nutzt man dieses Material als Absorberschicht in Solarzellen, unterliegen diese einer lichtindu-
zierten Degradation (Staebler-Wronski-Effekt). Die Resultate der durchgeführten Experimente
zeigen, dass Solarzellen weniger degradieren, wenn ihre Absorberschichten größere Korrelati-
onslängen und damit eine höhere MRO aufweisen.
Steigt der Grad atomarer Ordnung weiter an, so lassen sich in der Schicht kristalline Bereiche
identifizieren und das Material ist durch seinen kristallinen Volumenanteil Xc genauer charakte-
risierbar. Nicht nur in diesem Übergangsbereich, sondern auch bei kristallinen Volumenanteilen
von bis zu 80% fand sich ein Zusammenhang zwischen Xc und den Korrelationslängen des
umgebenden amorphen Siliziums.
Man kann Xc sowohl mit Röntgenbeugung als auch mit Ramanspektroskopie ermitteln. Bei
letzterer ist der Wirkungsquerschnitt jedoch abhängig von der verwendeten Wellenlänge, so
dass z. B. bei einer Anregungswellenlänge von 647 nm Xc ohne entsprechende Korrektur um
10% unterschätzt wird. Eine Anregungswellenlänge von 488 nm dagegen liefert gute Über-
einstimmungen mit Messdaten aus der Röntgenbeugung und erfordert daher keine solche
Korrektur. Zu beachten ist jedoch, dass sich der Absorptionskoeffizient mit der Wellenlänge
ändert, wodurch auch das angeregte Probenvolumen variiert. Dies ermöglicht wiederum eine
gewisse Tiefenauflösung bei der Bestimmung von Xc.
Eine solche ist notwendig, um die Homogenität des Materials in Wachstumsrichtung über-
prüfen zu können. Ein homogenes Schichtwachstum kann bei der Verwendung von mikrokris-
tallinem Silizium als Absorberschicht in Solarzellen den Wirkungsgrad positiv beeinflussen.
Die Tiefenauflösung durch Anregung der Ramanstreuung bei unterschiedlichen Wellenlängen
liefert jedoch, ähnlich wie Röntgenbeugung unter verschiedenen Einfallswinkeln, einen kom-
plizierten Mittelwert über das gemessene Schichtvolumen. Diese Arbeit stellte zwei weitere
Methoden zur tiefenabhängigen Bestimmung von Xc vor, die dieses Problem umgehen. Zum
einen wurde ein Ätzverfahren präsentiert bei dem man eine Schräge in das Material ätzt, um
dann mikroskopisch Ramanspektren in unterschiedlichen Ätztiefen aufnehmen zu können. Zum
anderen ermöglichte die erfolgreiche Realisierug einer in-situ-Ramanspektroskopie die Charak-
terisierung der Mikrostruktur bereits während des Schichtwachstums. Mit diesem Verfahren ist
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zudem noch eine aktive Prozesskontrolle durchführbar, bei der die Depositionsparameter so
angepasst werden, dass sich der gewünschte kristalline Volumenanteil einstellt.
Gewünscht ist bei der Deposition von Absorberschichten für Solarzellen ein Xc von etwa
55%–70%. Darüber hinaus wird in der Literatur behauptet, dass auch eine Vorzugsorientierung
der Netzebenen in [110]-Richtung notwendig ist, um Solarzellen mit hohen Wirkungsgraden
zu erhalten. Mit Hilfe der Röntgenbeugung sowie der Transmissionselektronenmikroskopie
an verschiedenen, auch hocheffizienten, Solarzellen wurde keine solche Vorzugsorientierung
festgestellt. Dieses Ergebnis stellt die Behauptung der Literatur infrage indem es zeigt, dass
hohe Wirkungsgrade auch ohne Textur erzielt werden können.
Siliziumkarbid besitzt viele Eigenschaften, die für Fensterschichten in Dünnschichtsolarzellen
wünschenswert sind. Dünne Schichten dieses Materials wurden bereits in Solarzellen verwen-
det, jedoch ist über dessen Mikrostruktur nur wenig bekannt. Die hier untersuchten Proben
bestanden - im Gegensatz zu mikrokristallinem Silizium - nicht aus einer Mischphase von amor-
phen und kristallinen Bereichen, sondern waren im Rahmen der Messgenauigkeit vollständig
kristallin bzw. amorph. Ein Parameter, der bis dato in der Literatur als semi-quantitativer Wert
für Xc verwendet wurde, korreliert nicht mit dem kristallinen Volumenanteil sondern mit einer
Verspannung des Atomgitters.
In diesem hochkristallinen Material spielen Gitterdefekte eine große Rolle. Die Auswertung
von Röntgendiffraktogrammen zeigte eine Variation von Kristallitgrößen und der Vorzugsorien-
tierung bei Al-dotierten Proben, die mittels HWCVD bei unterschiedlichen Depositionsdrücken
hergestellt wurden. Diese Details in der Struktur spiegelten sich in Gitterdefekten wider und
korrelierten mit der Absorption freier Ladungsträger sowie der elektrischen Leitfähigkeit. Die ge-
wonnenen Ergebnisse zeigen dementsprechend Zusammenhänge zwischen den elektronischen
Eigenschaften und der Mikrostruktur des Materials auf.
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A.1 Fit-Prozeduren mit TOPAS
Zur Fit-Anpassung mit der Methode der kleinsten Quadrate wurde das Programm TOPAS von
Bruker verwendet [126]. Die bei der Röntgenbeugung beobachteten Reflexe sind in der Regel
eine Faltung aus verschiedenen Funktionen mit einer Abhängigkeit vom Streuwinkel 2θ
Y(2θ) = W ⊗ F1(2θ)⊗ F2(2θ)⊗ . . .⊗ Fn(2θ). (A.1)
Hierbei bezeichnet Y(2θ) das beobachtete Linienprofil, W das Emissionsprofil der Röntgen-
quelle und Fi die unterschiedlichen Beiträge von der gemessenen Probe (z.B. Verspannungen
oder Kristallitgrößen) und vom Diffraktometer [127]. Bei allen Entfaltungen wurde das von
Berger beschriebene Emissionsprofil der Cu-Kα-Linien verwendet [128].
Für die Anpassung des Streuuntergrundes stehen zwei Untergrundfunktionen zur Verfügung,
die Chebychev-Polynome der Ordnung n (wobei n frei wählbar ist), sowie eine Hyperbel-
bzw. 1x -Funktion. Bei Messungen unter streifendem Einfall haben sich eine Kombination von
Chebychev-Polynomen 1. Ordnung und der Hyperbelfunktion als gute Untergrundparameter
erwiesen. Bei Messungen in Bragg-Brentano Geometrie wurden Polynome 3. Ordnung genutzt
und keine Hyperbelfunktion.
Bei allen Anpassungen wurden zunächst die Streubeiträge der Probe vom Fit ausgeschlossen
und nur der Untergrund angepasst, der für die weiteren Modellierungsschritte fixiert werden
konnte.
A.1.1 Fit-Anpassung der Diffraktogramme von amorphem Silizium
Bei sehr breiten Reflexen wie in amorphem Silizium ist die instrumentelle Verbreiterung vernach-
lässigbar und im Allgemeinen lassen sich die beobachteten Intensitätsverteilungen gut durch
die Voigt-Funktion anpassen [129]. Diese stellt eine Faltung aus Gauss- und Lorentzfunktion
dar und hat den Nachteil, dass sie für Fit-Anpassungen vergleichsweise hohe Rechenleistungen
erfordert. Statt dessen wird die Psdeudo-Voigt-Funktion verwendet
fpV(2θ) = η [1+ (2θ− 2θ0)2 pi2
β2L
]−1 + (1− η) exp [−(2θ− 2θ0)2 pi
β2G
] , (A.2)
die eine Linearkombination aus Gauss- und Lorentzfunktion mit dem Gewichtungsparame-
terη ist [130]. 2θ0 bezeichnet dabei die Position des Maximums und βL bzw. βG die integrale
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Breite des Lorentz- bzw. Gausspeaks. Die integrale Breite hängt mit der Halbwertsbreite w über
die Gleichungen
βL = piwL und βG = √ piln 2wG (A.3)
zusammen. Für die hier verwendeten Profilfunktionen wird wL = wG = w gesetzt. η, w und
2θ0 sind dabei zusammen mit der Fläche bzw. Intensität I des Peaks die freien Parameter.
In amorphem Silizium beobachtet man zwei relativ Breite Intensitätsverteilungen bei den
Positionen 2θ1 ≈ 27, 7° und 2θ2 ≈ 51° (s. Abb. 3.6, S. 36). Bei den Fit-Anpassungen wurde das
Verhältnis der Intensitäten dieser Peaks auf den Wert I2I1 = 2, 63 festgesetzt. Ferner wurden
η1 = 0, 73 und η2 = 0 fixiert.
A.1.2 Fit-Anpassung der Diffraktogramme von mikrokristallinem Silizium
Bei der Anpassung der Diffraktogramme von mikrokristallinem Silizium wird die amorphe
Phase so angepasst wie im vorherigen Abschnitt beschrieben. Die einzelnen Reflexe der
kristallinen Phase, sowie ein Reflex, der Stapelfehlern zugeordnet wird, wurden jeweils als
Pseudo-Voigt-Funktion dem Fit hinzugefügt.
Bei der Messung der Vorzugsorientierung waren Messungen in BB-Geometrie notwendig.
Hier bildet das Glassubstrat den dominierenden Teil des Streuuntergrundes, mit breiten Re-
flexen um 22° und etwa 43°, diese wurden ebenfalls mittels einem festen Flächenverhältnis
von Pseudo-Voigt Funtkionen nachgebildet. Der exakte Verlauf der Streuintensitäten kann bei
unterschiedlichen Substraten variieren, wenn diese aus verschiedenen Produktionschargen
stammen. Daher muss das Flächenverhältnis und ggf. die Anzahl der verwendeten Peaks dem
Glassubstrat so angepasst werden, dass der Untergrund adäquat nachgebildet ist.
A.1.3 Fit-Anpassung der Diffraktogramme von mikrokristallinem Siliziumkarbid
Damit Reflexbreiten unter Vernachlässigung von Verspannungsverteilungen direkt in Kristal-
litgrößen umgerechnet werden können, müssen die Funktionen Fi(2θ) des Diffraktometers
bekannt sein. Diese Fundamentalparameter wurden anhand von hochkristallinem Al2O3
empirisch ermittelt. Sie unterscheiden sich bei Messungen unter streifendem Einfall und in
BB-Geometrie. Es kann hier davon ausgegangen werden, dass die Breite der beobachteten
Reflexe ausschließlich instrumentell bedingt ist. Bei der Messung von Proben mit kleineren
Kristalliten beobachtet man entsprechend breitere Peaks. TOPAS ermittelt numerisch die
Entfaltung der Fundamentalparameter und errechnet die Kristallitgröße aus der von der Probe
stammenden Verbreiterung des Peaks über die Scherrer-Gleichung (Glg. 2.6, S. 25). Die freien
Parameter sind hier entsprechend Peakposition, Peakfläche und Kristallitgröße.
Um das Intensitätsprofil der Diffraktogramme von mikrokristallinem Siliziumkarbid anzupas-
sen wurde ebenfalls zunächst der Untergrund und – falls im Diffraktogramm erkennbar – das
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Glassubstrat nachgebildet. Anschließend wurde ein Bereich um den {111}-Reflex so ausgewählt
und gefittet, dass die Ausläufer dieses Peaks nicht mit angepasst werden, da in diesen Aus-
läufern signifikante Streubeiträge von planaren Defekten enthalten sind, die die Auswertung
verfälschen können. Die so erhaltenen Werte für Peakposition, Peakfläche und Kristallitgröße
wurden dann festgesetzt und der übrige Teil des Diffraktogramms ebenfalls mit Fundamental-
parametern gefittet.
A.2 Simulation mittels DiFFaX
Die Simulationen der Röntgendiffraktogramme in Kapitel 5.2 wurden mit dem Programm
DIFFaX durchgeführt. Diese Software nutzt einen Rekursionsalgorithmus um den Einfluss
planarer Defekte auf Diffraktogramme zu errechnen [131].
Abbildung A.1: Schematischer Aufbau der einer durch DIFFaX simulierten kubischen und
hexagonalen Struktur durch zwei verschiedene Schichttypen (layer type), die
durch den Vektor Rnm gegeneinander verschoben werden.
Abb. A.1 zeigt, wie ein kubischer Kristall in [111]-Richtung aus prinzipiell zwei unterschiedli-
chen Schichttypen (layer type) aufgebaut sein kann, die über einen Verschiebungsvektor R11
bzw. R22 gegeneinander versetzt sind. Ein Stapelfehler in dieser Struktur würde einen Übergang
von Schichttyp 1 nach Schichttyp 2 über den Verschiebungsvektor R12 bzw. von Schichttyp 2
nach Schichttyp 1 über R21 bedeuten. Die Wahrscheinlichkeit für das Auftreten eines solchen
Fehlers kann in einer Inputdatei eingetragen werden, die dann von DIFFaX kompiliert und in
ein zugehöriges Diffraktogramm umgerechnet wird. Bei einer „Stapelfehlerwahrscheinlichkeit“
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von 100% entspricht der atomare Aufbau dem eines hexagonalen Kristalls in [001]-Richtung.
Es wurde ein gaussförmiges Instrumentenprofil mit einer Breite von 0,15° und eine Kris-
talligröße von 20x20 nm in der Schichtebene angenommen. Für die Simulation wurde ein
statistisches Ensemble von 20 übereinander gestapelten Schichten verwendet.
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